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L’amélioration des performances dans l’industrie aéronautique expose certaines pièces à 
des sollicitations très sévères tant au niveau mécanique que thermique ou 
environnemental. Les aubes de turbine haute pression TURBOMECA sont les pièces les 
plus sollicitées au sein des turboréacteurs avec des profils de contrainte et de température 
variant sur toute la hauteur de l’aube et allant des fortes contraintes et températures 
moyennes en pied d’aube aux faibles contraintes et hautes températures en tête de l’aube. 
Le développement des superalliages à base de nickel et notamment l’apparition de pièces 
monocristallines ont permis d’apporter une certaine stabilité dimensionnelle et 
microstructurale des aubes dans les conditions de service, c'est-à-dire pour une 
sollicitation mécanique de fluage due à la force centrifuge lors de la rotation du disque de 
turbine à des températures d’utilisation d’environ 1000°C. De plus, des solutions telles que 
les revêtements type aluminiures et MCrAlY existent pour les protéger des dégâts 














Les conditions de mission d’un hélicoptère peuvent être très variées. Afin d’affiner les 
modèles utilisés pour le dimensionnement des aubes, il est donc intéressant d’étudier plus 
précisément le comportement des superalliages en conditions de sollicitation anisotherme. 
L’étude et la caractérisation de ce comportement récemment réalisées dans le cas du 
superalliage monocristallin MC2 ont montré un comportement mécanique très différent 
ainsi qu’une microstructure beaucoup plus affectée dans le cas du cyclage thermique, 
diminuant les qualités mécaniques de l’alliage. Le fluage anisotherme apparaît donc 
nettement plus endommageant que le fluage isotherme.   
 
De plus, ces pièces sont vouées à repousser sans cesse leurs limites de fonctionnement et à 
évoluer dans des régimes de plus en plus endommageants, que ce soit par la recherche 
d’une amélioration des performances du moteur qui passe par une augmentation de la 
température des gaz de combustion en sortie de turbine, par la nécessité d’assurer, en cas 
Figure 0- 1 : Aube de turbine 
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de panne d’un des deux moteurs (One Inoperative Engine ou OEI), la tenue du moteur 
restant dans le cas des hélicoptères bi turbines ou simplement en cas d’essais de 
certification des moteurs. Dans tous ces cas, les températures élevées rencontrées vont 
pouvoir déstabiliser la microstructure, et exacerber des phénomènes tels que la 
dissolution/reprécipitation de la phase durcissante sous contrainte ou le déplacement de 
défauts de la structure (montée des dislocations). 
 
C’est donc dans le cadre de ces régimes très hautes températures pouvant aller jusqu’à 
1150°C que s’inscrit ce travail avec pour but de caractériser le comportement du 
superalliage à base de nickel MC2 d’un point de vue multi-échelle dans des conditions les 
plus réalistes possibles vis-à-vis du fonctionnement des moteurs, et ce dans des régimes 
notablement endommageants pour le matériau. Sont abordés les aspects mécaniques avec 
les réponses aux différentes conditions de fluage, ainsi que les évolutions 
microstructurales, à l’échelle de la structure coalescée en radeaux (Microscopie 
Electronique à Balayage) et à l’échelle des mécanismes de déformation via les systèmes de 
dislocations impliqués (Microscopie Electronique en Transmission). 
 
Dans cet esprit, le premier chapitre de ce manuscrit consiste en une revue bibliographique 
des superalliages abordant dans un premier temps leur métallurgie, puis leur 
comportement en régime de fluage isotherme en régime hautes voire très hautes 
températures et faibles contraintes avec les problématiques d’évolution microstructurale et 
de mécanismes de déformation. Une dernière partie consiste plus précisément en un état 
de l’art sur l’évolution morphologique qualifiée de coalescence à 45° et sur les 
problématiques de fluage anisotherme. 
 
Le deuxième chapitre est consacré à une présentation plus poussée du matériau (le MC2) 
utilisé pour cette étude avec des données caractérisant directement sa métallurgie, ses 
propriétés mécaniques en traction mais également en fluage. Les différentes techniques 
expérimentales et méthodes employées tout au long de l’étude sont présentées dans une 
seconde partie de ce chapitre. 
 
Le chapitre III aborde directement les problématiques de fluage anisotherme. Sont 
présentés tout d’abord les résultats des essais mécaniques de fluage réalisés de 950°C à 
1150°C avec la confirmation que le cyclage thermique accélère fortement le fluage à 
1150°C. Les microstructures des matériaux flués sont ensuite présentées à l’échelle de la 
microstructure de précipitation et à l’échelle des dislocations. L’importance des 
phénomènes de dissolution/reprécipitation de la phase durcissante ainsi que des 
mécanismes de déplacement des dislocations par montée est ainsi mise en évidence. 
 
Enfin le chapitre IV s’intéresse à une déstabilisation de la structure coalescée en radeaux 
où les précipités vont peu à peu s’orienter à 45° de la contrainte appliquée et ce, quel que 
soit le signe de cette contrainte. Pour cette étude, des éprouvettes spécifiques permettant 
de générer des états de contrainte et de déformation variés ont été développées et 
modélisées par éléments finis. La comparaison des cartographies issues des simulations 
 3 
avec les microstructures observées après essais de fluage à 1100°C mettent en évidence le 
rôle de l’accumulation de la déformation dans cette déstabilisation. Le rôle des systèmes de 
dislocations mis en jeu à ce niveau est également discuté. 
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Introduction :  
Le premier chapitre de ce manuscrit est consacré à un état de l’art concernant les 
différentes notions qui nous permettront d’appréhender les chapitres suivants. Nous 
présenterons dans un premier temps les superalliages à base de nickel d’un point de vue 
métallurgique, puis nous nous intéresserons à leur comportement en fluage tant au niveau 
mécanique que microstructural pour finalement aborder le contexte de cette étude.  
1. Présentation des superalliages 
1.1. Elaboration des superalliages à base de nickel 
1.1.1. Des superalliages polycristallins aux superalliages monocristallins 
Parmi la gamme de superalliages existants pour les applications hautes températures, les 
superalliages monocristallins biphasés /’ sont les matériaux dédiés à la fabrication des 
pales de turbine. Le développement de leurs moyens de fabrication a permis d’obtenir des 
matériaux de plus en plus résistants mécaniquement en température, offrant ainsi la 
possibilité aux motoristes d’augmenter le rendement des turbines via une augmentation de 
la température des gaz en entrée. Partant d’un processus de solidification par coulée 
conventionnelle produisant des grains équiaxes, la solidification dirigée a permis d’obtenir 
des pièces à grains colonnaires. Ce procédé, permettant d’éliminer les joints de grains 
perpendiculaires à la direction de sollicitation mécanique, représente un progrès 
considérable puisque la structure ainsi obtenue résiste d’avantage en fluage [Piearcey, et 
al., 1967]. Ce n’est que dans le milieu des années 60 [Gell, et al., 1980] que des matériaux 
monocristallins ont pu être obtenus, permettant d’une part une nette augmentation des 
températures supportables par la pièce, et d’autre part, le développement de nuances 
spécifiques aux superalliages monocristallins, principalement en supprimant les éléments 
dont le rôle était de renforcer la tenue mécanique des joints de grains [Caron, 1995, 1997].  
1.1.2. Principe d’élaboration des superalliages à base de nickel monocristallins 
La fabrication des monocristaux et notamment des aubes de turbine monocristallines est 
effectuée par un processus de croissance dirigée. Un alliage polycristallin est fondu à une 
température supérieure de 25 à 100°C à sa température de liquidus de façon à empêcher 
toute germination en avant du front de solidification, dans un four à gradient thermique 
sous vide afin d’éviter l’oxydation [Durand-Charre, 1995]. La structure de solidification est 
colonnaire dendritique ; un sélecteur de grain permet alors de sélectionner un seul grain 
croissant selon [001]. Le moule est ensuite déplacé avec une vitesse de tirage de 10 cm.h-1 
et sous un gradient thermique de 40°C.cm-1.  
 
Les conditions d’élaboration (vitesse de tirage et gradient thermique) doivent être 
rigoureusement maitrisées car elles déterminent la microstructure du superalliage et en 
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particulier la distance interdendritique et la formation de porosités interdendritiques. Les 
ségrégations chimiques qui ont lieu à l’échelle des dendrites peuvent induire un étalement 





 (a) (b) 
 
Figure I. 1 : (a) Principe de fabrication des superalliages monocristallins et (b) microstructure 
brute de coulée 
1.1.3. Les traitements thermiques 
La microstructure des monocristaux obtenus après solidification est donc très hétérogène, 
d’une part à cause des ségrégations chimiques en éléments lourds au cœur des dendrites, et 
d’autre part, à cause d’une différence de taille des précipités ’ entre le cœur des dendrites 
(’ secondaires) et les extrémités des bras (’ secondaires et ’ eutectiques). Une remise en 
solution est tout d’abord appliquée afin de dissoudre les amas eutectiques, sans toutefois 
atteindre la température de brûlure du matériau. La durée du traitement nécessaire pour 
faire complètement disparaître toutes les hétérogénéités serait trop longue pour être 
appliquée à l’échelle industrielle, néanmoins, la disparition d’une très grande majorité des 
ségrégations est obtenue au bout de 3h à 1300°C. Deux traitements de vieillissement ou 
revenus sont ensuite appliqués afin d’optimiser la morphologie et la taille des précipités en 
fonction de la nature du superalliage. On montre que la tenue en fluage est optimisée pour 
une taille des précipités cubiques d’environ 0,45 μm. (figure I.2) [Nabarro, et al., 1995] et 
pour une fraction volumique de l’ordre de 70% (figure I.3) [Caron, et al., 1990; 


















Figure I. 2 : Tenue en fluage en fonction de la taille de départ des précipités  pour 














Figure I. 3 : Tenue en fluage en fonction de la fraction volumique initiale de précipités 
[Murakumo, et al., 2004] 
1.2. Aspects métallurgiques 
1.2.1. Les différentes générations de superalliages 
Les superalliages sont classés en termes de générations principalement en fonction de leur 
composition chimique. Les alliages de première génération se distinguent dans leur 
composition par l’absence de rhénium.  
 Alliage Ni Cr Co Mo W Al Ti Ta Re Ru autre 
d 
(g.cm-3) 
CMSX-2 Bal. 8 4,6 0,6 7,9 5,6 0,9 5,8 - - - 8,56 
SRR99 Bal. 8,5 5 - 9,5 5,5 2,2 2,8 - - - 8,52 
AM1 Bal. 7,5 6,5 2 5,5 5,3 1,2 8 - - - 8,6 
AM3 Bal. 8 5,5 2,25 5 6 2 3,5 - - - 8,25 
1ère 
génération 
MC2 Bal. 8 5 2 8 5 1,5 6 - - - 8,63 
CMSX-4 Bal. 6,5 9 0,6 6 5,6 1 6,5 3 - - 8,7 2ème 
génération René N5 Bal. 7 8 2 5 6,2 - 7 3 - Hf 0,2 8,65 
MCNG Bal. 4 - 1 5 6 0,5 5 4 4 Hf 0,1 8,75 
CMSX-10 Bal. 2 3 0,4 5 5,7 0,2 8 6 - Nb 0,1 9,05 
3ème 
génération 
René N6 Bal. 4,2 12,5 1,4 5,4 5,75 - 7,2 5,4 - C 0,05 8,97 
Tableau I. 1 : Compositions chimiques moyennes (% mass.) de différents superalliages 
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1.2.2. Le rôle des différents éléments chimiques 
Les éléments entrant dans la composition des superalliages peuvent se répartir en deux 
grandes familles : les éléments ’ gènes, favorisant la précipitation de la phase ’, et les 
éléments  gènes, assurant le durcissement de la solution solide. 
 
L’aluminium possède d’une part un rôle durcissant comme constituant de la phase ’ dont 
il assure la stabilité de la structure L12 et d’autre part, permet d’obtenir une bonne 
résistance à la corrosion grâce à la formation d’une couche protectrice d’alumine. Les 
autres éléments ’ gènes comme le titane et le tantale durcissent la phase ’ et lui confèrent 
une plus grande stabilité thermique dans le domaine de température 760°C – 1100°C. A 
noter que le tantale contribue à l’amélioration de la résistance à l’oxydation. 
Les éléments réfractaires molybdène, tungstène et rhénium, en dépit de leur masse 
atomique qui augmente la densité de l’alliage, contribuent au durcissement de solution 
solide, dans  pour Mo et Re, et dans les deux phases pour W. Cependant, les teneurs en 
ces éléments lourds, ainsi que celle en chrome doivent être soigneusement contrôlées 
puisqu’ils ont tendance à former des phases TCP (Topologicaly Close Packed)  et qui 
sont fragiles et donc indésirables car pouvant favoriser l’amorçage et la propagation de 
fissures [Rae, et al., 2001b; Simonetti, et al., 1998]. 
Le chrome et le rhénium sont les éléments qui ségrégent le plus vers la phase . Le rôle du 
chrome est essentiellement d’apporter une protection contre l’oxydation et la corrosion 
haute température par la formation en surface d’oxyde de chrome ou en favorisant la 
formation de la couche d’alumine. Le cobalt qui est -gène permet de diminuer la 
solubilité dans  d’éléments ’ gènes et d’élever la température de solvus [Durand-Charre, 
1995].  
Le tableau I.2 résume la répartition des différents éléments chimiques dans les deux phases 


















 Cr Co W Mo Re Al Ti Ta Réf 
MC2 0,07 0,4 0,75 0,21 - 6,4 10 7,3 
[Duval, et 
al., 1994] 
AM1 0,08 0,19 0,9 0,28 - 5 5,25 5,3 
[Royer, et 
al., 1998] 




CMSX-4 0,1 0,3 0,6 0,4 0,06 9,8 8,5 14 
[Wanderka, 
et al., 1995]
Tableau I. 2 : Coefficients de partage des éléments chimiques de différents 
superalliages à base de nickel 
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Ces coefficients de partage proviennent d’analyses chimiques sur des alliages bruts 
d’élaboration. Cependant, exposés à de hautes températures, des phénomènes de diffusion 
à l’échelle dendritique entrent inévitablement en jeu, modifiant alors la répartition des 
éléments dans le matériau. Des valeurs de coefficients de diffusion des différents éléments 
d’alliage, mesurés par interdiffusion [Jung, et al., 1992; Komai, et al., 1998] ou calculés [Fu, 
et al., 2004], sont donnés dans le tableau I.3. 
 
 Co Cr Mo W Ti Ta 
1100°C 2,5.10-15 7.10-15 2,5.10-15 6.10-16 2.10-14 1.10-14 5.10-15 
1150°C 8.10-15 1,2 10-14 7.10-15 2.10-15 5.10-14 6.10-15 2.10-14 















Tableau I. 3 : Coefficients de diffusion des différents éléments chimiques dans le nickel 
(m².s-1) 
1.3. Structure des superalliages à base de nickel monocristallins 
1.3.1. Présentation de la microstructure  
Les superalliages base nickel monocristallins doivent leurs excellentes propriétés 
mécaniques à leur structure biphasée puisqu’ils sont composés d’une phase durcissante ’ 
renforçant une matrice plus douce . La phase  est une solution solide austénitique de 
structure cubique à faces centrées (cfc). La phase ’ se présente sous la forme de précipités 
cubiques Ni3(Al,Ti,Ta) de structure cristallographique ordonnée L12. Ces précipités se 
trouvent, à la suite des traitements thermiques de remise en solution et de vieillissement, 














(a) (b) (c)  
Figure I. 4 : Microstructure d’un superalliage à base de nickel (a) mailles  et ’ (b) 
cohérence des précipités avec la matrice (c) image en microscopie électronique à 
balayage (MC2) [Raffaitin, 2007] 
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1.3.2. Le désaccord paramétrique et les paramètres de maille 
   TiAlTaNbWMoCr CCCCCCCaa 6.383.121.430.10 
Les deux phases  et ’ ont des compositions différentes liées à une répartition différente 
des éléments d’alliage dans chacune des deux phases (tableau I.2). Cet écart de 
composition entraîne évidemment une différence de paramètre de maille dont l’expression 
pour le CMSX-2  peut être donnée à l’aide d’une loi de type Végard [Fredholm, 1987] pour 





 TaNbTiWMo CCCCCaa   
 
Les concentrations sont exprimées en pourcentages atomiques et les paramètres de maille 





Ce faible écart entre les paramètres de maille des phases  et ’ entraine une distorsion du 
réseau au niveau des interfaces précipités/matrice dont l’amplitude s’évalue à l’aide d’un 











Afin de connaître l’effet de chacun des éléments d’alliage sur cet écart paramétrique, A. 
Fredholm a effectué des calculs sur des nuances d’AM1 à teneur modifiée et propose cette 
équation [Fredholm, 1987] (les teneurs sont exprimées en pourcentages massiques):  
 
Δδ = -10-3 (4,6 ΔAl + 1,7 ΔMo + 2 ΔTi + 0,9 (ΔCr + ΔW) + 0,5 (ΔNb + ΔTa)) 
 
La valeur de  est spécifique de chaque superalliage mais d’une manière générale, il est très 
faiblement positif à température ambiante et devient négatif aux hautes températures 
[Veron, 1995; Grosdidier, et al., 1998; Jacques, et al., 2003; Royer, et al., 2001].  
1.3.3. Ordre à longue ou à courte distance  
La notion d’ordre est très importante afin d’expliquer les différences de comportement qui 
existent entre les deux phases. Si la phase ’ possède de par sa structure L12 un ordre à 
longue distance, la solution solide austénitique  composant la matrice présente de l’ordre 
à courte distance.  
Des mesures de sonde atomique ainsi que de la diffraction de neutrons sur des 
monocristaux de même composition que la phase des superalliages MC2 et AM3 
montrent la présence d’ordre à courte distance de type D022 sous la forme de micro 
domaines de Ni3Cr d’une taille d’environ 1,5 nm pour le MC2 [Clément, et al., 1996; 
Duval, et al., 1994 ; Glas, et al., 1996]. 
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De plus, une mise en désordre de la phase ’ se produit à partir de 600°C. Des expériences 
effectuées sur le TCD à l’ESRF ont permit de mesurer d’une part le paramètre d’ordre en 
comparant les intensités des réflexions du pic de surstructure (100) et du pic fondamental 
(200), et d’autre part la fraction volumique de phase ’, établie en considérant le 
dédoublement du pic (200). Les résultats montrent que si la fraction volumique des 
précipités ’ reste constante, des mouvements atomiques ont lieu mais sans provoquer les 
changements de composition nécessaire à la transformation de la phase ’ vers la phase Il 











Figure I. 5 : Evolution de la fraction volumique de la phase ordonnée -o- et de la 
fraction volumique de la phase ’ -+- dans de l’AM1 [Royer, et al., 1999] 
1.3.4. Stabilité de la phase ’ 
1.3.4.1. Phénomènes de dissolution / précipitation 
La dissolution des précipités ’ est contrôlée par leur niveau de cohérence avec la matrice 
[Grosdidier, 1992; Grosdidier, et al., 1994 ; Grosdidier, et al., 1998]. Lorsqu’ils sont 
cohérents (donc en présence d’une énergie d’interaction élastique), la dissolution n’est pas 
continue et consiste, en certains endroits, à la disparition soudaine de petits groupes de 
précipités devenus instables, tandis qu’ailleurs, ils s’alignent selon les directions <001>. Si 
les contraintes de cohérence disparaissent, c’est à dire pour de faibles valeurs du désaccord 
paramétrique ou bien sous contrainte en présence de dislocations d’interface, la 
dissolution contrôlée par la diffusion locale est beaucoup plus uniforme et continue et les 
précipités deviennent sphériques.  
Pour un même alliage, les vitesses de chauffage et de refroidissement peuvent influer sur 
les températures de fin de dissolution et de début de précipitation. Plus ces vitesses seront 
élevées, plus les températures de dissolution et de précipitation seront élevées et basses 
respectivement [Grosdidier, et al., 1998]. 
La réaction  →  + ’ ou précipitation procède par germination/croissance. Des germes 
sont distribués de manière aléatoire dans la matrice  sursaturée. La vitesse de 
refroidissement détermine les cinétiques de croissance et de germination. Cependant, les 
changements de forme des précipités sont sensibles à la présence d’une énergie 
                                                 
 TCD : Triple Cristal Diffractometer  et ESRF : European Synchrotron Radiation Facility 
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d’interaction élastique. Lorsque le précipité interagit avec ses voisins, la transition cube → 
octocube est remplacée par un alignement progressif des précipités cubiques sous l’effet 
des interactions élastiques entre particules. La séquence d’évolution structurale est alors 
du type sphère → cube → cubes alignés → plaquette. Cependant, ces transitions 
dépendent du niveau de cohérence c'est-à-dire de l’énergie élastique due au désaccord 















Figure I. 6 : Evolution morphologique d’un précipité pendant sa croissance  sans 
contrainte [Grosdidier, 1992] 
 
Une précipitation secondaire peut également apparaître dans  entre les précipités si les 
vitesses de refroidissement sont inférieures à 170°C.s-1 [Grosdidier, et al., 1994]. Leur 
absence le long des précipités primaires illustre bien la compétition qui existe entre la 
nucléation de nouveaux précipités et la croissance des ’ primaires par migration directe 
des éléments chimiques.   
1.3.4.2. Evolution de la fraction volumique de la phase ’ 
La dissolution de la phase ’ aux hautes températures entraine une diminution de la 
fraction volumique. La valeur de 70% optimisée après les traitements thermiques reste 
stable jusqu’à une température d’environ 900°C – 950°C en fonction des superalliages puis 
chute rapidement. Une étude précise de cette évolution pour le superalliage MC2 est 
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1.3.5. Les principaux défauts de structure dans les superalliages 
1.3.5.1. Les dislocations dans la phase  
La matrice  de structure cristallographique cubique à faces centrées se déforme à l’aide de 
dislocations de vecteur de Burgers a/2<110> glissant sur les plans de type octaédrique 
{111}, correspondant aux directions et aux plans denses de la structure. Ces dislocations 
sont dissociées en deux partielles de Shockley du type a/6<112> séparées par un défaut 
d’empilement. 
Une combinaison de deux dislocations parfaites a/2<110> est également possible aux 
hautes températures pour former des dislocations du type a<100> [Link, et al., 2005]. 
1.3.5.2. Les dislocations dans la phase ’ 
En plus de l’ordre géométrique, il existe dans ’ un ordre chimique. Le vecteur permettant 
de conserver l’ordre de la structure L12 n’est alors plus a/2<110> mais a<110> : ce sont les 
dislocations parfaites de la phase ’ ou superdislocations qui glissent sur les plans {111}.  
 
Ces superdislocations peuvent se dissocier pour former deux superpartielles a/2<110> dont 
le déplacement engendre une zone de désordre chimique appelée paroi d’antiphase (PA). 
Ces superpartielles peuvent à leur tour donner des dislocations a/6<112> séparées par des 
défauts d’empilement complexes (DEC) selon les réactions : 
 110a   110
2







a + DEC +  121
6
a  
Une deuxième dissociation des a<110> en superpartielles de Shockley a/3<112> est 
également possible produisant cette fois-ci un ou deux plans fautés (DEIS : Défaut 
d’Empilement Intrinsèque de Super réseau et DEES : Défaut d’Empilement Extrinsèque de 
Super réseau respectivement). 
 110a  121
3
a + DEIS/DEES +  121
3
a  
Enfin, comme pour la phase  aux hautes températures, des dislocations du type a<100> 
issues de réactions entre superpartielles assurent la majorité de la déformation de la phase 
’ [Link, et al., 2005]. 
2. Le fluage des superalliages 
2.1. Les différents régimes de fluage 
Le fluage des superalliages se décompose généralement en 3 stades : le stade primaire, le 



















Figure I. 7 : Allure classique d’une courbe de fluage présentant les 3 stades 
[Royer, et al., 2001] 
 
Certains auteurs avancent que le stade primaire peut être précédé d’une « période 
d’incubation » [Leverant, et al., 1973; Carry, et al., 1976; Pollock, et al., 1994]. Cette 
période généralement courte (à peine quelques heures), durant laquelle aucune 
déformation macroscopique n’est produite, correspond à la percolation de dislocations 
dans le matériau. 
Le stade primaire est caractérisé par une diminution progressive de la vitesse de fluage 
attribuée à l’écrouissage du matériau. Le stade secondaire se caractérise par une vitesse de 
déformation minimale parfois constante. Pendant le fluage primaire, la déformation s’est 
opérée très rapidement du fait du mouvement des dislocations dans la matrice. Cependant, 
ce phénomène conduit à un fort taux d’écrouissage, rendant de plus en plus dur l’accès des 
couloirs de matrice à de nouvelles dislocations. La vitesse de déformation diminue et 
pourrait s’annuler totalement si des phénomènes de restauration n’intervenaient pas lors 
du fluage secondaire, assimilé à un état quasi-stationnaire. Le dernier stade du fluage 
consiste en une très forte augmentation de la vitesse et à une localisation importante de la 
déformation menant rapidement à la rupture. 
2.2. Les mécanismes de déformation en fluage des superalliages à base de nickel 
Il convient de distinguer deux régimes différents en ce qui concerne le fluage des 
superalliages : le fluage basses températures / fortes contraintes (T<900°C >200 MPa) et le 
fluage hautes températures / faible contraintes. Dans le premier cas, qui n’intéresse pas 
cette étude, il n’y a quasiment aucune évolution morphologique des précipités ’ et la 
déformation est assurée par un cisaillement important des précipités [Kear, et al., 1970; 
Rae, et al., 2001a]. Le deuxième cas concerne le fluage aux hautes températures et faibles 
contraintes qui sera largement développé dans cette étude.  
 
L’immense majorité des études de fluage intéresse des régimes isothermes où la 
température et la force appliquées restent constantes tout au long de l’essai. Cependant, 
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des essais réalisés en conditions anisothermes [Raffaitin, 2007] où la température varie de 
façon cyclique tout au long de l’essai montrent une nette modification de comportement 
en fluage pour certaines températures associant une augmentation de la vitesse de fluage 
et une diminution de la durée de vie. Un état de l’art du fluage en cyclage thermique est 
donné dans ce chapitre au paragraphe 3.2. 
2.2.1. Déformation de la matrice 
Quel que soit le régime de fluage considéré (hautes températures / faibles contraintes ou 
basses températures / fortes contraintes) la déformation des superalliages commence 
toujours par une déformation dans la matrice où des dislocations du type a/2<110> 
majoritairement vis sont créées et se déplacent sur les plans {111}. D’une manière 
générale, les précipités de ’ entravent le mouvement des dislocations produites lors de la 
déformation en fluage. Ces dernières vont donc tenter de les franchir via différents 
mécanismes en fonction de la température et de la contrainte appliquées lors du fluage. 
En atteignant un précipité, ces dislocations vont déposer des segments de caractère 60° sur 
les interfaces (figure I.8) [Feller-Kniepmeier, et al., 1989 ; Pollock, et al., 1992; Probst-
Hein, et al., 1999; Zhang, et al., 2003; Zhang, et al., 2005]. Deux types de segments de 
vecteurs de Burgers différents vont alors se combiner pour former un réseau [Kolbe, et al., 
1998; Nategh, et al., 2003; Sugui, et al., 2000] en se déplaçant par un mouvement de 
glissement et de montée [Eggeler, et al., 1997]. Ce glissement entre les précipités est 
corrélé à une contrainte dite d’Orowan dont la valeur dépend de la tension de ligne de la 












Figure I. 8 : Mécanisme de déformation pendant le fluage primaire (a) Dépôt de segments 
de dislocations à 60° sur les interfaces suite au glissement d’une dislocation de matrice a/2 
[101] sur les plans {111} (b) Projections sur le plan (10-1) des segments à 60° déposés par 
la boucle de dislocation [Probst-Hein, et al., 1999] 
(a) (b)
Des déplacements de dislocations par glissement dévié de leur partie vis sont également 
envisageables lorsque celles-ci se déplacent entre les précipités. La dislocation va ainsi 
pouvoir « rebondir » plusieurs fois d’interface en interface par glissement dévié répété et 
changer de couloir de matrice. 
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2.2.2. Cisaillement des précipités 
Les mécanismes de cisaillement des précipités dépendent principalement du régime de 
fluage dans lequel on se trouve. 
2.2.2.1. Régimes basses températures / fortes contraintes 
La contrainte est suffisamment élevée pour permettre le cisaillement direct des précipités 
par les dislocations. Afin de ne pas perturber l’ordre de la structure Ni3Al après passage 
d’une dislocation, cette dernière doit posséder un vecteur de Burgers du type b = a<110>. 
En réalité, une première dislocation du type a/2 <110> (superpartielle de la phase ’) va 
pénétrer dans le précipité et modifier l’ordre chimique : un défaut de paroi d’antiphase 
(PA) est créé. Une deuxième superpartielle identique permet alors de restaurer l’ordre de 
la structure Ni3Al. La paroi d’antiphase se trouve localisée sur une surface limitée par les 
deux superpartielles formant une superdislocation.  
 110a   110
2
a + PA +  110
2
a  
Un autre mécanisme responsable du cisaillement des ’ connu sous le nom de modèle de 
Kear [Kear, et al., 1970; Leverant, et al., 1973] et observé par Rae [Rae, et al., 2001a] sur du 
CMSX-4 à 750°C/750 MPa fait intervenir des dislocations du type a/3<112> et a/6<112>, 
































a   
 
Enfin, Condat et Décamps [Condat, et al., 1987; Décamps, et al., 1994] ont proposé un 
troisième modèle initié non pas par des a/2<112> mais par des a/2<110>. La nucléation 
d’une Shockley dans la paroi d’antiphase va former un défaut d’empilement intrinsèque ou 





a   ][ 211
3





2.2.2.2. Régimes hautes températures / faibles contraintes 
Dans ces gammes de températures et de contraintes, la résistance des précipités de ’ 
entraîne un empilement de dislocations, puis la formation d’un réseau tridimensionnel aux 
interfaces ’ pendant l’état quasi stationnaire. Cette résistance traduit un durcissement 
structural de nature géométrique important de la part de la structure dite en radeaux et 
présentée au paragraphe 2.3. 
Cependant, lorsqu’une densité critique de dislocations est atteint, des forces de montée 
poussent les dislocations d’interface à 60° à pénétrer dans un précipité. Elles vont ensuite 
pouvoir s’annihiler avec d’autres dislocations de signe opposé à l’autre extrémité du 
précipité comme le montre la figure I.9. 
 
 
















Figure I. 9 : Processus de restauration des dislocations grâce au cisaillement 
des précipités en radeaux lors du fluage [Srinivasan, et al., 2000] 
 
Le nombre critique de dislocations pouvant exister simultanément dans un couloir de  
sans annuler les forces de glissement qui s’exercent dans la matrice dépend de la fraction 
volumique de phase ’ et de la valeur du désaccord paramétrique. Ces valeurs ont été 
calculées par Probst-Hein et al. [Probst-Hein, et al., 1999]. Pour une fraction volumique 








  (a) (b)
Figure I. 10 : Nombre critique de dislocations (CNDL) pouvant entrer dans un couloir de 
matrice en fonction (a) du désaccord paramétrique et (b) de la fraction volumique de la 
phase ’ [Probst-Hein, et al., 1999] 
 
Ce phénomène de restauration par cisaillement des précipités peut s’effectuer avec 
plusieurs types de dislocations. Une quantité impressionnante de travaux a été conduite 
afin d’étudier ce cisaillement. On trouve des dislocations de type a/2<110> [Sarosi, et al., 
2007; Srinivasan, et al., 2000; Sugui, et al., 2000; Zhang, et al., 2006] mais cependant, les 
dislocations du type a<100> sont de plus en plus évoquées dans la littérature [Louchet, et 
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al., 1986; Bonnet, et al., 1989; Eggeler, et al., 1997; Dlouhy, et al., 1998; Link, et al., 1998; 
Epishin, et al., 2004; Zhang, et al., 2006; Link, et al., 2005; Kostka, et al., 2006; Sarosi, et 






s dont un n’est pas activé par la contrainte mais par 
ne force osmotique due aux lacunes. 
de la force osmotique (par unité de longueur de ligne 
e dislocation [Caillard, et al., 2003] 
 dislocation et la 
oncentration de lacunes (nécessaires à la montée) dans un matériau. 
ange de lacunes entre 
eux systèmes de dislocations différents est schématisé figure I.11.a. 
                                                

 
avec k la constante de Boltzman,  le volume atomique ( =b3/4 pour la structure cfc), c la 
concentration en lacunes et c0 la concentration d’équilibre des lacunes. Cette force traduit 
l’interaction qui existe entre le phénomène de montée d’une
Que ce soit pour une sollicitation de cisaillement ou de traction, ces dislocations du type 
a<100> sont régulièrement observées et ce, pour une très large gamme de température 
allant de 900°C à 1150°C. Généralement coins, elles peuvent être accompagnées ou non de 
dislocations du type a/2<110> et sont systématiquement alignées selon des directions du 
type <101>. Des dislocations a[001] sont observées mais l’occurrence de dislocations 
<100] est plus grande. Ce fait est surprenant car ce dernier type de dislocations n’est 
soumis à aucune force de la part de la contrainte appliquée (direction [001]), son facteur 
de Schmid est nul et le mécanisme à l’origine de son mouvement est encore relativem
d
 
Une hypothèse sur l’activation du mouvement de ces dislocations applicable aux 
superalliages [Epishin, et al., 2004] mais également aux quasi-cristaux [Mompiou, et al., 
2007; Mompiou, et al., 2008] est basée sur un mécanisme de montée pure et donc un 
échange de lacunes entre deux système
u
 






Considérons un mécanisme de montée dans un matériau en traction. Ce dernier est initié 
par la composante de montée due à la contrainte appliquée qui entraîne la croissance de ½ 
plans supplémentaires (G-climb) et l’élongation du matériau. Pour cela, des atomes 
doivent quitter leur site dans le réseau et créent donc des lacunes : la concentration en 
lacunes augmente localement dans le matériau et la force osmotique entre en jeu, 
s’opposant à la force élastique de la contrainte appliquée. Le G-climb nécessite donc un 
puits de lacunes qui peut être un deuxième système de dislocations montant avec un 
vecteur de Burgers b perpendiculaire à l'axe de la contrainte. Pour ces dislocations, seule la 
force osmotique agit en tant que moteur de la montée. Elle entraine la disparition de ½ 




 En référence à Link et al., 2005, la notation <100]  symbolisant la direction <hkl> signifie que les indices h 
et k peuvent être permutés mais que l’indice l reste obligatoirement 0. 
 






    (a)        (b) 
Figure I. 11 : Mécanisme de montée des dislocations du type <100] et [001] par échange de 
lacunes (a) dans un matériau monophasé (b) au sein d’un superalliage [Epishin, et al., 
 
2004] 
C’est ce modèle (figure I.11.b) qui est appliqué aux superalliages : 
Les dislocations a/2<011] localisées dans les réseaux de dislocations d’interface ont une 
composante selon l'axe de traction non nulle (b=a/2[001]). Elles subissent donc la force 
élastique de la contrainte qui les pousse le long des interfaces. Des lacunes sont créées 
activant la force osmotique qui s’oppose au mouvement de ces dislocations. Les deux 
forces combinées vont finalement conduire à un mouvement de glissement et de G-climb 








  puis, a ]110
2
  + a ]011
2
  ]100a a . 
Ces dislocations <100] sont des superdislocations qui vont pouvoir entrer dans les radeaux 
raction 
n fluage haute température et faible 
ontrainte reste le glissement transverse / G-climb.  
onc 
pas se déplacer uniquement sous l’effet de la contrainte appliquée [Link, et al., 2005].  
sous l’effet de la force osmotique créée par les lacunes du G-climb.  
Lorsqu’elles ont pénétré dans ’, ces superdislocations subissent une force élastique due 
aux contraintes transverses de compression dans les radeaux. Ces deux forces « négatives » 
entrainent du S-climb qui supprime des ½ plans {100} dans ’ : c’est un processus de 
restauration car il crée une contraction des radeaux qui relaxe les contraintes de t
permettant le glissement supplémentaire de dislocations a/2<011] dans la matrice.  
Le mécanisme principal lors du stade secondaire e
c
 
Ainsi la production de lacunes aux interfaces par le phénomène de montée serait 
susceptible d’alimenter le mouvement de ces dislocations <100] à l’intérieur des radeaux 
qui, comme il a été remarqué plus haut, ont un facteur de Schmid nul et ne peuvent d
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2.3. Evolution morphologique en fluage haute température et faible contrainte 
2.3.1. Observation macroscopique du phénomène 
A partir d’environ 950°C et même sous de faibles contraintes (voir sans contrainte 
appliquée dans certains cas [Hazotte, et al., 1989; Veron, 1995; Veron, et al., 1997; Veron, 
et al., 1996b]), le phénomène de fluage est marqué par une évolution morphologique de la 
microstructure optimisée de départ. Pendant le fluage primaire, cette microstructure en 
cubes bien alignés dans la matrice subit une très forte évolution (voir figure I.12) où les 
précipités vont coalescer petit à petit de manière anisotrope jusqu’à former une structure 
lamellaire formée de radeaux dans les plans cubiques de type {100} et de couloirs de 
matrice [Muller, et al., 1992; Veron, et al., 1996a]. Ce phénomène, découvert par Tien et 
Copley en 1971 [Tien, et al., 1971] se nomme rafting en anglais et coalescence orientée ou 




Figure I. 12 : Microstructure du superalliage SRR99 avant (a) et après (b) mise en 
radeaux [Epishin, et al., 2000] 
Cette évolution morphologique aux hautes températures dépend principalement de deux 
paramètres : le signe du désaccord paramétrique  et le signe de la contrainte à laquelle le 
matériau est soumis. Classiquement, dans le cas d’une sollicitation mécanique selon l’axe 
[001], elle peut se faire dans deux directions différentes : soit parallèlement à la contrainte, 
on parle alors de coalescence de type P (pour Parallel), soit perpendiculairement à la 
contrainte, on parle alors de coalescence de type N (pour Normal).  
Pour les superalliages qui ont un désaccord paramétrique négatif (c’est le cas de la plupart 
des superalliages actuellement en service), la coalescence est de type P pour une 
sollicitation de compression et de type N pour une sollicitation de traction [Pearson, et al., 
1980; Tien, et al., 1971]. Cette tendance s’inverse pour les superalliages à désaccord 
paramétrique positif. 
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Toutefois, il existe des exceptions illustrées sur la figure I.13 [Veron, et al., 1996a] où 


















Figure I. 13 : Carte de morphologie indiquant le type de coalescence obtenu en 
fonction du désaccord paramétrique et de la contrainte appliquée [Veron, et al., 
1996a] 
 
Enfin, on peut noter que, dans les cas où le désaccord paramétrique est très fortement 
positif ou très fortement négatif, le rapport des modules d’Young des deux phases E et E’ 
entre également en ligne de compte [Fredholm, 1987; Nabarro, 1997]. 
 
A la fin du stade primaire, la microstructure cubique de départ a considérablement 
évoluée. Les cubes ont coalescé pour former des radeaux dont les interfaces sont 
recouvertes de réseaux de dislocations cubiques ou hexagonaux. Cette microstructure en 
radeaux particulièrement stable va pouvoir s’opposer efficacement au mouvement des 
dislocations dans les longs couloirs de matrice en offrant une meilleure résistance à leur 
propagation par montée que les cubes. 
Le fluage secondaire s’apparente à un état quasi-stationnaire où le flux de dislocations 
pénétrant dans les couloirs de matrice est maintenu constant grâce aux phénomènes de 
restauration. La vitesse minimum de fluage est alors contrôlée par la vitesse de 
cisaillement des précipités en considérant qu’il n’y ait pas d’élargissement de couloirs par 
murissement d’Ostwald. 
Le stade tertiaire est quant à lui associé à la déstabilisation totale de la structure en 
radeaux : les couloirs de matrice ont une forte tendance à s’élargir [MacKay, et al., 1985], 
les interfaces des radeaux deviennent très perturbées, se réorientent, zigzaguent et même 
les couloirs parallèles à la contrainte se remplissent de dislocations [Royer, et al., 1998]. 
L’accroissement de la densité de dislocations augmente considérablement le taux de 
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cisaillement des précipités conduisant à l’accélération de la vitesse de fluage observée. Cet 
endommagement de la microstructure conduit, dans certains cas, lorsque la déformation 
est lente, à une inversion de connexité des deux phases qui s’initie généralement à la fin 
du fluage secondaire. La phase ’ devient alors enveloppante et la phase  enveloppée 
[Caron, et al., 2008; Royer, et al., 1998; Epishin, et al., 2001]. 
2.3.2. Les contraintes internes et la contrainte effective 
La microstructure de départ des superalliages consiste en de petits précipités cubiques de ’ 
répartis de façon périodique dans la matrice . Ces précipités cubiques étant cohérents 
avec la matrice, il existe à l’interface ’ des contraintes de cohérence [Porter, et al., 2004; 
Carry, et al., 1976]. En cas de désaccord paramétrique négatif, le paramètre de maille des 
précipités est plus petit que celui de la matrice. Il en résulte donc des contraintes de 
traction assez faibles dans les précipités et des contraintes de compression dans les couloirs 
de matrice (figure I.14.a) [Muller, et al., 1992; Kamaraj, et al., 1998]. 
L’application d’une contrainte externe de traction, que ce soit en service par 
l’intermédiaire de la force centrifuge agissant sur les aubes de turbine ou lors de tests de 
fluage traction, perturbe cet état mécanique comme le montre la figure I.14.b. La 
contrainte vue en chaque point du matériau est alors une contrainte effective prenant en 
compte, et les contraintes internes, et la contrainte appliquée [Carry, et al., 1976]: 
 
eff = a - i 
 















Figure I. 14 : Schéma illustrant les contraintes internes dans la microstructure ’ (a) en 
l’absence de contrainte externe et (b) après application d’une contrainte [Carry, et al., 
1976] 
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Les contraintes internes sont principalement modifiées dans la direction de la contrainte 
appliquée, soit l’axe [001]. Les états de contrainte des couloirs horizontaux et verticaux, 
semblables en l’absence de contrainte appliquée, sont donc à présent différents. En 
traction et pour un désaccord paramétrique négatif, la contrainte effective devient 
supérieure à la contrainte appliquée dans les couloirs horizontaux et inférieure à la 
contrainte appliquée dans les couloirs verticaux [Royer, et al., 2001; Muller, et al., 1992]. 
Le tableau I.4. résume les différentes valeurs des contraintes résolues sur des systèmes de 
glissement de la matrice du type <110>{111}, calculées par éléments finis dans les couloirs 
verticaux et horizontaux en fonction de la contrainte appliquée et de la température sur le 




Tableau I. 4 : Valeurs des contraintes internes initiales dans les couloirs horizontaux et 
verticaux en fonction de la charge appliquée pour le superalliage CMSX-3 [Pollock, et al., 
1994] 
Dés lors, le mouvement des dislocations s’effectue principalement dans les couloirs 
horizontaux. Ces dislocations vont ainsi pouvoir relaxer les contraintes internes aux 
interfaces ’ [Carry, 1976; Buffière, 1993; Veron, 1995] et diminuer l’énergie élastique de 
ces couloirs, alors que l’énergie élastique des couloirs parallèles à la contrainte reste 
inchangée. Cette différence d’énergie rend les interfaces ’ des couloirs horizontaux plus 
stables, et favorise le phénomène de mise en radeaux grâce à la disparition progressive des 
couloirs verticaux instables [Pollock, et al., 1994].  
 
Des modélisations en champs de phases [Wang, et al., 1998; Zhou, et al., 2007] ont été 
menées afin de mieux comprendre cette mise en radeaux. A ce propos, Zhou et al. ont 
réussit à décrire simultanément l’évolution spatio-temporelle de la microstructure et des 
dislocations. Ils confirment la dépendance de la mise en radeaux par rapport aux signes du 
désaccord paramétrique et de la contrainte appliquée mais mettent également en exergue 
la relation entre la mise en radeaux et le type ainsi que la distribution des dislocations. 
 
 
                                                 
 On parle de couloirs horizontaux pour les couloirs perpendiculaires à la direction de sollicitation [001] et 
de couloirs verticaux pour les couloirs parallèles à cette même direction. 
 





(a) (b) (c)  
  
Figure I. 15 : Simulation de l’évolution de la mise en radeaux de type N sur un superalliage 
à désaccord paramétrique négatif (-0.3%) sous 152 MPa avec [001] comme axe de traction 
(flèches rouges) (a) après 3,6h (b) après 7,2h et (c) après 10,7h. Les zones de glissement 
impliquant des systèmes du type a/2<110> correspondent aux zones ombrées dans les 
couloirs de matrice [Wang, et al., 1998] 
2.3.3. Evolution du désaccord paramétrique pendant la mise en radeaux  
La relaxation des contraintes de cohérence sous l’effet de la contrainte effective dans les 
différents couloirs entraine une évolution du désaccord paramétrique. Des mesures in situ 
de  à l’installation européenne de rayonnement synchrotron (ESRF) [Royer, et al., 2001; 
Diologent, et al., 2003; Jacques, et al., 2003; Jacques, et al., 2004] montrent qu’au fur et à 
mesure que la microstructure évolue lors de la mise en radeaux, le désaccord paramétrique 
expérimental * de la microstructure cuboïde se transforme dans les couloirs horizontaux 
et verticaux en δ*┴ et en δ*// respectivement. Cette évolution est représentée sur la figure 
I.16 pour de l’AM1 flué à 1050°C sous 150 MPa [Jacques, et al., 2003]. 
 
Ces différences de valeurs de  entre les différents couloirs permettent à Royer et al. 
[Royer, et al., 2001] de calculer l’énergie stockée aux interfaces ’. La déstabilisation 
complète de la microstructure en fin de fluage (stade tertiaire) pourrait être due, selon 
eux, au fait d’atteindre une valeur seuil de l’énergie d’interface obtenue dans leur cas pour 











































Figure I. 16 : Evolution du désaccord paramétrique (a) parallèle à la contrainte 
mesuré avec g=(002) et (b) perpendiculaire à la contrainte mesuré avec g=(200) (c) 
déformation plastique correspondante, en fonction du temps [Jacques, et al., 2003] 
 
 
2.3.4. Evolution morphologique et flux de matière lors de la mise en radeaux 
En plus de l’évolution du désaccord paramétrique, la différence d’énergie élastique 
existant entre les deux types de couloirs (horizontaux et verticaux) entraine une différence 
de potentiel chimique des différents éléments d’alliage. Ceci conduit à un flux de diffusion 
croisé entre les deux types de couloirs contribuant à l’évolution morphologique des cubes 
en radeaux [Blavette, et al., 1996; Hemmersmeier, et al., 1998; Ohashi, et al., 1997; 
Pollock, et al., 1994; Racine, et al., 1993; Zhang, et al., 2000].    
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Une étude de Schmidt et al. [Schmidt, et al., 1992] confirmée par [Racine, et al., 1993] a 
montré que les contraintes internes présentes avant fluage n’influaient pas sur les 
compositions d’équilibre, on peut donc parler d’une composition chimique homogène 
dans toute la matrice avant fluage. 
Par contre, l’application d’une contrainte lors du fluage aux hautes températures va 
entrainer une différenciation de la composition chimique entre les couloirs parallèles ou 
perpendiculaires à la contrainte. L’examen à la sonde atomique des concentrations après 
interruption d’essais de fluage compression [Blavette, et al., 1996] pendant le stade 
primaire, c'est-à-dire avant que la mise en radeaux ne soit effective, démontre une 
évolution des compositions entre les différents couloirs. On observe ainsi, durant les 
prémices de la mise en radeaux de type P dans le cas présent, des appauvrissements locaux 
en éléments ’-gènes sur les interfaces parallèles à la direction de compression, 
accompagnés d’un enrichissement en chrome. Des gradients opposés sont détectés sur les 
interfaces perpendiculaires à la direction de compression.  
La même tendance est observée après fluage traction [Hemmersmeier, et al., 1998; 
Pollock, et al., 1994] avec enrichissement en éléments ’-gènes des couloirs 
perpendiculaires à la sollicitation. Les flux de matière responsables de l’évolution 












Figure I. 17 : Evolution morphologique des radeaux pendant le fluage par coalescence 
orientée due à une dissolution préférentielle le long des couloirs horizontaux [Pollock, 
et al., 1994]. 
 
La différence de contrainte entre les deux types de couloirs entraine donc un flux 
diffusionnel d’éléments pendant le fluage. Cependant, des études par éléments finis 
montrent que la contrainte hydrostatique reste identique dans les deux types de couloirs 
alors que la contrainte de Von Mises varie considérablement [Racine, et al., 1993]. Cette 
ségrégation ne peut donc pas s’expliquer en termes de diffusion classique motivée par un 
gradient de contrainte hydrostatique mais par un flux significatif de dislocations de fluage 
qui remplissent au fur et à mesure les couloirs horizontaux de matrice [Pollock, et al., 
1994].  
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2.4. La force motrice de la mise en radeaux 
A la lumière des différents processus décrits précédemment, il apparaît clairement que la 
différence d’énergie élastique due à la différence de contrainte effective entre les couloirs 
horizontaux et verticaux de matrice jouent un rôle moteur vis-à-vis du phénomène de 
mise en radeaux [Ohashi, et al., 1997]. 
Ce gradient énergétique, conforté par la relaxation des contraintes de misfit dans les 
couloirs horizontaux par les dislocations de fluage, conduit à une redistribution des 
éléments d’alliage et à l’évolution morphologique caractéristique de la mise en radeaux. 
On retrouve ainsi les conclusions de M. Véron [Veron, 1995; Veron, et al., 1996a], à savoir 
la relaxation anisotrope des contraintes internes, pilotée par les dislocations de fluage.   
3. Contexte de l’étude 
3.1. La coalescence orientée à 45° 
Les données relatées précédemment concernent la coalescence orientée que nous 
qualifierons de « coalescence classique », telle qu’elle a été observée dans les années 70. 
Cependant, un autre type de coalescence où les radeaux sont orientés non plus 
parallèlement ou perpendiculairement à la contrainte mais inclinés de 45° par rapport à 
celle-ci (soit selon des plans {110}) apparaît progressivement dans la littérature. 
 
De temps en temps observée au niveau de la rupture d’éprouvettes fluées, sous forme soit 
d’interfaces ’, soit de précipités entiers (ré)-orientés [Epishin, et al., 2000; MacKay, et 
al., 1985; Feller-Kniepmeier, et al., 1989; Reed, et al., 2007], cette direction de coalescence 
à 45°, pourtant atypique, n’est que très peu commentée car souvent associée à de 
l’endommagement de fluage tertiaire, relativement peu étudié. 
Cependant, certains travaux soulignent une coalescence au caractère beaucoup plus 
généralisé et ce, avec un grand nombre de sollicitations mécaniques différentes. Ainsi 
Westbrooke et al. [Westbrooke, et al., 2005] mettent en évidence lors d’essais de traction à 
température ambiante un système de glissement à 45° de la direction de sollicitation, non 
compatible avec un système cubique ou octaédrique classiquement attendu. Plus proche 
des préoccupations concernant le fluage à chaud, des études montrent une coalescence à 
45° totalement généralisée, que ce soit en fluage traction [Cormier, 2006; Dryepondt, 
2004; Reed, et al., 2007] ou en sollicitation de cisaillement. [Kamaraj, et al., 1998]. 
Cependant, dans ce dernier cas, les radeaux sont toujours alignés selon des directions 
cubiques du type <010>. 
 
Kamaraj et al. [Kamaraj, et al., 1998] expliquent la coalescence obtenue figure I.18, après 
un double test de cisaillement selon le système    101011  en décomposant la 
contrainte de cisaillement  en ses contraintes principales : 1 et 3 (1 = -3). La 
coalescence se fait alors bien parallèlement à la contrainte de compression et 
perpendiculairement à la contrainte de traction (figure I.19) sur des plans {001}. Il s’agit 
donc d’une coalescence classique. 













Figure I. 18 : Microstructure totalement orientée à 45° après essai de fluage en 


















Figure I. 19 : Arrangement des précipités pour une sollicitation de cisaillement (a) selon 
le système   101011  où on obtient une coalescence à 45°  (b) selon le 
système  où l’on obtient une coalescence classique et (c) distribution des  010100
contraintes principales autour d’un précipité orienté à 45°  [Kamaraj, et al., 1998] 
Ce type de coalescence avec des radeaux parallèles à des plans {110} a été obtenu sous 
l’effet d’une sollicitation uniaxiale de traction, lors d’essais de fluage à relativement hautes 
températures. S.Dryepondt [Dryepondt, 2004] a ainsi obtenu des bandes macroscopiques à 
45° de l’axe [001] traversant l’éprouvette et semblant avoir provoqué la rupture (figure 
I.20), qui, après examen, se révèlent être plusieurs rangées de précipités totalement 
réorientés visibles figure I.21. Entre ces bandes, la microstructure se compose de précipités 
globalement perpendiculaires à l’axe de traction avec cependant, quelques interfaces 
réorientées à 45° et surtout quelques rangées de matrice à 45°, bordées par des interfaces 








Figure I. 20 : Micrographie optique d’une éprouvette plate après fluage à 1150°C 


























Figure I. 21 : Microstructure obtenue après fluage d’éprouvette plate à 1150°C sous 
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Dans le cas présent d’une sollicitation uniaxiale, l’explication émise par Kamaraj et al., à 
savoir une décomposition de la sollicitation en ses contraintes principales perd tout son 
sens. S. Dryepondt penche pour une apparition de ces bandes en fin de fluage secondaire 
suite à une injection de lacunes favorisée par l’oxydation de surface. Cette injection de 
lacunes permet ainsi d’accélérer la diffusion et les mécanismes de restauration par montée 
des dislocations (figure I.22). 
 
Figure I. 22 : Schéma montrant l’effet de l’injection de lacunes sur la mise en 
radeaux à 45° [Dryepondt, 2004]  
 
 
3.2. Le fluage anisotherme 
3.2.1. Introduction 
Les sollicitations rencontrées au cours d’une mission en termes de profils de température 
et de contrainte sont très variées et il s’avère intéressant de connaître le comportement des 
matériaux au cours de ces missions. Cependant, depuis la création des superalliages, un 
nombre très limité d’études a porté sur cette problématique de fluage anisotherme 
[Cormier, 2006; Raffaitin, 2007; Sundar, et al., 2001; Weiss, et al., 1975a; Weiss, et al., 
1975b; Zrnik, et al., 1997], pourtant beaucoup plus proche des conditions réelles en 
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3.2.2. Comportement mécanique en fluage anisotherme 
Une étude très récente de A. Raffaitin sur du MC2 [Raffaitin, 2007] a permis de mettre au 
jour plusieurs points importants concernant le comportement des superalliages en 
conditions de fluage en cyclage thermique, qui se révèle être différent du comportement 
en fluage isotherme. L’allure d’une courbe de fluage dans ces conditions de cyclage 
thermique c'est-à-dire en maintenant la charge constante tout au long de l’essai et en 
faisant varier la température de façon cyclique entre la température ambiante et la 













Figure I. 23 : Déformation obtenue lors d’un essai de fluage anisotherme à 1150°C / 80 
MPa (a) déformation lors de l’essai (b) déformation sur un cycle [Raffaitin, et al., 2007] 
 
L’allure générale de la courbe reste la même pour le fluage isotherme ou le fluage 
anisotherme. Cependant, si l’on s’intéresse à un cycle isolé (figure I.23.b), et plus 
particulièrement à la partie correspondant au palier haute température en retirant la 
montée et la descente en température, on constate que ce dernier, composé de deux 
parties, reproduit l’allure d’une courbe de fluage. La première partie, qualifiée de pseudo 
primaire, présente une diminution de la vitesse de fluage tandis que la seconde, qualifiée 
de pseudo secondaire, se caractérise par une vitesse de fluage plutôt stationnaire. La vitesse 
apparente obtenue pour le fluage secondaire en régime anisotherme est donc un 
intermédiaire entre ces vitesses de pseudo primaire et de pseudo secondaire. 
Les différences entre fluage isotherme et fluage anisotherme, principalement liées à la 
vitesse de fluage et à la durée de vie sont illustrées sur la figure I.24 qui compare les 




























Figure I. 24 : Comparaison des courbes de fluage en conditions anisothermes 
(a) et isothermes (b) à 1150°C sous 80 MPa [Raffaitin, et al., 2007] 
 
L’étude de ces courbes met plusieurs points en évidence. 
Tout d’abord, la durée de vie en fluage anisotherme est considérablement raccourcie d’un 
facteur 3 à 4. Cette diminution de durée de vie est ensuite couplée à une très forte 
augmentation de la vitesse de fluage pendant le stade secondaire qui se trouve multipliée 
par 10 environ par rapport à un essai isotherme. Enfin, on peut remarquer que la 
déformation à rupture est un peu plus importante dans le cas du fluage anisotherme. 
L’accélération de l’endommagement en fluage anisotherme semble donc être liée à la 
présence d’une déformation accrue lors du pseudo primaire en début de chaque cycle.  
 
Ces conclusions d’A. Raffaitin à 1150°C / 80 MPa rejoignent les premières observations 
faites sur cette thématique [Sundar, et al., 2001; Weiss, et al., 1975a; Weiss, et al., 1975b], 
à savoir que le fluage en condition de cyclage thermique engendre une augmentation de la 
vitesse de fluage secondaire et une diminution de la durée de vie, notamment pour de 
faibles contraintes. De plus, Sundar et al. [Sundar, et al., 2001] ont mis en évidence le 
caractère transitoire de la déformation pour chaque début de cycle. Ils attribuent ces effets 
à l’existence de contraintes internes générées par la différence des coefficients d’expansion 
thermique des différentes phases.  
L’influence des paramètres de fluage tels que la durée du palier haute température, la 
vitesse de chauffage et les effets de l’atmosphère ont également été étudiés par A. 
Raffaitin. En ce qui concerne la durée de palier en température, trois temps ont été testés : 























Figure I. 25 : Influence de la durée du palier à 1150°C sous 80 MPa en conditions de fluage 
anisotherme (t=30 min) et isotherme [Raffaitin, et al., 2007] 
 
Pour chaque durée de palier on retrouve la même allure de cycle avec la succession d’un 
pseudo primaire et d’un pseudo secondaire et, d’une manière générale, on peut noter que 
la vitesse apparente de fluage diminue et la durée de vie augmente lorsque la durée du 
palier s’allonge. Finalement, plus la durée du palier augmente (et donc plus la fréquence 
des cycles est faible), plus on se rapproche du cas de fluage isotherme avec une durée de 
vie longue et une vitesse de fluage faible.    
 
Lors du fluage isotherme, les effets d’atmosphère jouent un rôle prépondérant sur la tenue 
mécanique des éprouvettes [Dryepondt, 2004]. Par contre, en fluage anisotherme, les 
durées de vie et les vitesses de fluage apparentes sont du même ordre de grandeur, que ce 
soit pour un essai sous air ou sous argon hydrogéné. Une accélération notable est 
cependant observée sur la vitesse du pseudo secondaire de chaque cycle pour un essai sous 
air par rapport à un essai sous argon hydrogéné mais cette accélération reste faible devant 
l’effet du cyclage thermique. 
3.2.3. Microstructure obtenue en fluage anisotherme 
L’évolution de la microstructure pendant un essai de fluage anisotherme reste identique à 
celle obtenue en fluage isotherme jusqu’au stade secondaire. Par contre lors du stade 
tertiaire, la structure en radeaux est davantage déstabilisée, les précipités en radeaux 
s’élargissent (davantage qu’en régime isotherme), tout comme les couloirs de matrice, et 
ce, sur l’ensemble de l’éprouvette. On constate également une perte sensible de 
l’anisotropie des radeaux. Près de la rupture, les microstructures pour les deux types 
d’essais se rejoignent. 





  (a)        (b)  
Figure I. 26 : Comparaison des microstructures obtenues (a) après fluage isotherme et 
(b) après fluage anisotherme à 1150°C / 80 MPa (r = 10%) [Raffaitin, 2007] 
 
Un autre fait marquant de la microstructure après un essai de fluage anisotherme à 
1150°C/80 MPa est la présence de petits précipités secondaires plutôt cubiques dans les 





Figure I. 27 : Précipités secondaires obtenus dans les couloirs de matrice 
après fluage anisotherme à 1150°C/80 MPa [Raffaitin, 2007] 
 
Les mécanismes responsables de ce comportement en fluage anisotherme n’ont pas pu être 
élucidés par A. Raffaitin. Néanmoins, le rôle de la déformation primaire à chaque début de 
cycle est largement mis en avant. Les effets de volume sont privilégiés par rapport aux 
effets de surface ce qui amène à considérer l’influence de la variation cyclique de la 
fraction volumique des précipités, ainsi que la synergie entre l’évolution des réseaux de 
dislocations et la répartition des éléments d’alliage au cours du fluage. 
 
 







Les superalliages monocristallins à base de nickel utilisés pour les pales de turbine haute 
pression possèdent d’excellentes propriétés mécaniques, notamment aux hautes 
températures. Cependant, l’amélioration constante des compositions chimiques et des 
revêtements permet des expositions à des températures plus élevées pendant des durées de 
plus en plus longues sous des conditions thermiques non uniformes. Ceci combiné à la 
nécessité d’assurer l’intégrité du vol pendant un certain laps de temps en cas de panne 
moteur sur les hélicoptères implique la nécessité d’effectuer des études de plus en plus 
poussées sur le comportement de ces superalliages dans les conditions rencontrées 
effectivement en service sur le plan thermique : c'est-à-dire aux très hautes températures 
mais également en condition de cyclage thermique.  
Les moyens expérimentaux mis en place dans la suite de ce travail et développés dans le 
chapitre suivant sont dédiés à l’étude du comportement mécanique et microstructural de 
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Ce deuxième chapitre est consacré à la présentation du matériau étudié tant au niveau 
métallurgique qu’au niveau de ses propriétés physiques et mécaniques mais également à la 
présentation des différentes techniques expérimentales utilisées au cours de ce travail. 
1. Matériau étudié : le MC2 
 
Le matériau de cette étude est le superalliage monocristallin MC2, développé par l’ONERA 
à la fin des années 80 afin de répondre à une problématique TURBOMECA, à savoir, 
améliorer la tenue en fluage dans la gamme de température 1000°C – 1100°C. L’objectif 
était d’obtenir une composition chimique simple, exempte de rhénium qui est un élément 
lourd et cher, tout en conservant des propriétés mécaniques similaires aux alliages de 
seconde génération comme CMSX-4 (contenant 3% mass. de rhénium) [Caron, et al., 
1990a]. Une augmentation de la température d’utilisation de 45°C par rapport au CMSX-2 
(alliage de référence) en fluage sous 140MPa a été obtenue [Caron, et al., 1990b].  
1.1. Aspects métallurgiques 
1.1.1. Etat de réception 
La matière utilisée pour cette étude provient de deux plaques monocristallines de 
dimensions 120X60X12 mm fournies par Turboméca et issues de la coulée mère VM4482 
d’Aubert et Duval. La composition de l’alliage qui a été vérifiée sur une des deux plaques 
par analyses chimiques globales est donnée dans le tableau II.1 : 




65,75 7,22 4,98 2,06 7,10 5,45 1,30 5,60 
 
Tableau II. 1 : Composition chimique de l’alliage MC2 utilisé dans cette étude  
 
L’originalité de la composition tient d’une part à l’absence de rhénium et d’autre part à un 
taux important de molybdène et de titane qui renforcent respectivement les phases  et ’. 
La densité du MC2 est de 8,63 g.cm-3 [Caron, 1995]. Cette valeur se situe dans la moyenne 
des masses volumiques des alliages de première génération tout en représentant un gain de 
masse appréciable par rapport aux alliages de seconde génération aux propriétés 
mécaniques comparables mais qui présentent des taux relativement élevés d’éléments 
lourds. 
Après la solidification, des ségrégations chimiques existent dans le MC2 relativement 
chargé en éléments lourds tel le tungstène qui va ségréger au cœur des dendrites. Afin de 
supprimer, ou du moins de limiter ces ségrégations responsables d’une répartition 
hétérogène des précipités limitant les performances mécaniques du matériau, un 
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traitement thermique est appliqué au superalliage [Durand-Charre, 1995]. Tout d’abord, 
une remise en solution de 3h à 1300°C suivie d’un refroidissement rapide et contrôlé (Vref 
> 130°C/min) permet une homogénéisation maximale. La ségrégation résiduelle qui 
subsiste est considérée comme non gênante. Ce traitement est réalisé dans un intervalle de 
température où l’alliage est monophasé. La température de traitement est donc choisie de 
façon à être suffisamment haute pour que la dissolution soit la plus complète possible et 
qu’il ne subsiste pas de gros précipités inter dendritiques et suffisamment basse pour éviter 
le début de la fusion. En effet, un traitement au dessus de la température du solidus 
entrainerait une brûlure ou fusion partielle du matériau. Les plaques reçues avaient déjà 
subi ce traitement. 
 
1.1.2. Les traitements thermiques de vieillissement 
La remise en solution est ensuite suivie par un traitement thermique en deux étapes. Le 
premier est un traitement dit R1 de 6h à 1080°C qui permet d’obtenir une microstructure 
composée de précipités ’ cubiques, alignés selon les directions <100> de la matrice, d’une 
taille moyenne de 0,4 à 0,5 μm. Le deuxième est un traitement de vieillissement ou de 
stabilisation des précipités R2, de 20h à 870°C, permettant de faire croitre par coalescence 
les petits précipités de trempe apparus après le traitement à 1080°C. Ces traitements ont 
été effectués au laboratoire après l’usinage des éprouvettes, le protocole est décrit au 
paragraphe 2.1.1. 
 
La microstructure finalement obtenue (figure II.1) consiste en des précipités ’ cubiques 
alignés selon les directions <100>, d’une taille d’environ 450 nm. Ces précipités sont 
séparés les uns des autres par des couloirs de matrice d'une largeur avoisinant les 100 
nm. La fraction volumique des précipités est d’environ 70%, valeur optimisant la 
résistance mécanique en fluage lors d’une sollicitation selon la direction [001] [Caron, et 












Figure II. 1 : Microstructure du MC2 après traitement thermique (ce travail) 
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1.1.3. La fraction volumique 
La résistance mécanique en fluage du superalliage est fortement dépendante de la fraction 
volumique de la phase ’,[Caron, et al., 1986; Caron, et al., 1988; Murakumo, et al., 2004], 
cette dernière évoluant en fonction de paramètres tels que la température ou la charge 
appliquée. Le phénomène de dissolution des ’ commençant pour des températures 
inférieures à la température de solvus doit donc être pris en compte dans les 
problématiques de fluage aux hautes températures, que ce soit en régime isotherme ou 
anisotherme.  
Des mesures de cette température de solvus des précipités ’ ont été réalisées. Elle se situe 
entre 1260°C et 1290°C pour les plus grosses particules. La température de début de fusion 
du MC2 est située quant à elle aux alentours de 1320°C [Caron, 1995].  
 
De nombreuses études montrent une dépendance de la fraction volumique en fonction de 
la température après un maintien isotherme suffisamment long pour que l’équilibre 
thermodynamique soit atteint [Cormier, 2006; Grosdidier, et al., 1998; Roebuck, et al., 
2001; Royer, et al., 1998; Serin, et al., 2004; Soucail, et al., 1996]. La figure II.2 représente 
















Figure II. 2 : Evolution de la fraction volumique de la phase ’ à l’équilibre 
thermodynamique en fonction de la température [Cormier, 2006] 
Cependant, cette courbe ne rend pas compte de la fraction volumique pendant des temps 
de maintien relativement courts, c'est-à-dire avant que l’équilibre thermodynamique ne 
soit atteint. Ainsi, une étude de J. Cormier [Cormier, 2006; Cormier, et al., 2007] a montré 
qu’à des températures comprises entre 1100°C et 1200°C, la fraction surfacique d’équilibre 




























Une estimation du taux surfacique des précipités durant le régime transitoire peut être 
donnée par l’expression : 
 
 
Avec fslim la fraction surfacique de ’ à l’équilibre thermodynamique, f1 une constante 
dépendant de la température et t1 le temps caractéristique de la dissolution.  
 
Enfin, le phénomène de dissolution est accéléré en présence d’un chargement mécanique 
[Cormier, 2006; Serin, et al., 2004]. A ce propos, J. Cormier [Cormier, 2006] a montré qu’à 
1200°C, l’application d’une contrainte de 60 MPa entraine une diminution de la valeur 
d’équilibre d’environ 20% comme le montre la figure II.4.  
Figure II. 3 : Evolution de la fraction surfacique en régime transitoire sans charge 
[Cormier, 2006] 
Figure II. 4 : Evolution de la fraction surfacique de ’ en fonction du temps de 
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1.1.4. Le désaccord paramétrique  
Il existe plusieurs méthodes pour mesurer l’écart paramétrique entre les deux phases : par 
diffraction des rayons X [Caron, et al., 2000; Jacques, et al., 2003; Jacques, et al., 2004; 
Royer, et al., 2001], par diffraction des neutrons [Ratel, 2007], par CBED [Volkl, et al., 
1998] ou encore par une mesure de l’espacement des dislocations (d) dans le réseau 
d’interface et l’expression : %100
d
b  [Caron, et al., 2000; Link, et al., 2005]. 
Le désaccord paramétrique diminue avec la température à cause de la différence 
d’évolution des coefficients de dilatation entre les phases  et ’ [Muller, et al., 1992; Ratel, 
2007; Kamaraj, 2003], mais également à cause de la modification de composition chimique 
des précipités de ’ qui commencent à se dissoudre aux hautes températures par diffusion 
de certains éléments et qui modifient alors grandement la composition de la matrice . 
Une étude de Caron et al. [Caron, et al., 2000] par diffraction des rayons X donne une 
valeur de 1.4.10-3 à température ambiante pour le MC2. La mesure de l’espacement des 
dislocations (d) après un essai à 1050°C sous 150 MPa pendant 120h donne une valeur du 
désaccord paramétrique non contraint de -4,5.10-3. Suivant cette méthode, une estimation 
de  a été effectuée lors de cette étude sur une éprouvette entaillée interrompue en fluage 
secondaire à 1100°C sous 60 MPa de contrainte nominale (cf chapitre III §1.1). En 
considérant des dislocations de réseau du type a/2 [110] totalement coins espacées de 57 
nm environ et un paramètre de maille de 0,358 nm on trouve une valeur de  de -4,4.10-3. 
1.2. Comportement mécanique aux hautes et très hautes températures 
 
Nous allons maintenant présenter des données relatives au comportement mécanique du 
MC2 en termes de traction et de fluage, qui seront utiles pour cette étude.   
1.2.1. Le module d’Young 
Le module d’Young du MC2 selon la direction <001> évolue en fonction de la 
température. Les valeurs intéressant ce travail sont données dans le tableau II.2 : 
 
 950°C 1100°C 1150°C 
E (MPa) 85200 71300 66200 
Tableau II. 2 : Valeurs du module d’élasticité du MC2 en fonction de la température 
[Raffaitin, 2007] 
1.2.2. Les constantes d’élasticité 
Les constantes d’élasticité de la matrice et de la phase ’ du MC2 en fonction de la 
température sont répertoriées dans le tableau II.3. Ces données ont été calculées à partir 




E  constant de la température ambiante jusqu’à 1000°C et pris 
égale pour les deux phases à 2,4 [Ganghoffer, et al., 1991]. Les deux phases étant cubiques, 
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seuls les coefficients C11, C12 et C44 en notation de Voigt sont indépendants. Le coefficient 






   
 
 Matrice () Précipité (’) 
T (°C) 25 600 800 1050 25 600 800 1050 
C11 
(GPa) 
218,5 175,2 135,9 109,3 166,9 143,3 135,1 124,8 
C12 
(GPa) 
117,4 84,5 73 58,7 89,7 77 72,6 67,1 
C44 
(GPa) 
143,4 103,2 89,2 71,7 109,5 94 88,6 81,9 
Tableau II. 3 : Valeurs des constantes d’élasticité des phases  et ’ du MC2 en fonction de 
la température [Ganghoffer, et al., 1991] 
 
Dans tous les cas, le coefficient d’anisotropie est égal à 3,51. 
1.2.3. Données en fluage 
1.2.3.1. Fluage isotherme 
Les résultats d’essais de fluage isothermes sous air réalisés par S Dryepondt [Dryepondt, 
2004] sur la même installation qui sera utilisée dans cette étude et présentée au paragraphe 
2.1.2.1 de ce chapitre sur des éprouvettes plates en MC2 d’une épaisseur de 1mm et non 
revêtues à 1050 et 1150°C sont donnés dans le tableau II.4 : 
 
T (°C) (MPa) Vitesse de fluage II 
(h-1) 
Temps à rupture 
(h) 
A (%) 
140 3,90 10-6 500 17 
2,20 10-4 71,3 13,2 
3,00 10-4 72 10 200 
9,60 10-4 34,5 17 
 12,2 23 
230 
2,70 10-3 15 18 
2,40 10-3 5,49 25 
1050 
260 
3,00 10-3 5,45 19 
1,40 10-4 36,8 8,8 
2,50 10-4 28,75 7,1 
6,10 10-5 41,07 5,5 
80 
1,80 10-4 32 7,9 
1,60 10-3 6,85 15,8 
110 
1,20 10-3 8,93 13 
4,60 10-3 4 8,9 
1150 
140 
4,40 10-3 3.87 15,2 
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1,23 10-2 1,43 15,5 
2,00 10-2 1,51 13 
Tableau II. 4 : Résultats d’essais de fluage isothermes sous air à haute température sur du 
MC2 
 
1.2.3.2. Fluage anisotherme 
Afin de se rapprocher davantage des conditions thermiques rencontrées par les aubes de 
turbine en service, A. Raffaitin [Raffaitin, 2007] a mis en œuvre des essais de fluage où la 
charge appliquée reste constante tout au long de l’essai mais où la température varie de 
façon cyclique selon l’enchainement : montée en température, palier à la température 
désirée et descente en température. Les résultats obtenus sur des éprouvettes minces en 
MC2, nues et revêtues, pour des vitesses de chauffage de l’ordre de 220°C/min en moyenne 
et une durée de palier de 30 mn à la température de 1150°C sont exposés dans le tableau 
II.5 : 
 
Type d’essai Vitesse de fluage (h-1) Temps à rupture (h) 
Isotherme 1,4 10-4 36,8 
Isotherme 2 10-4 28,7 
Isotherme - 32,6 
Isotherme 1,2 10-4  31,6 
Anisotherme 23 10-4 11,6 
Anisotherme 13,1 10-4 14,4 
Anisotherme 9,8 10-4 16 
Tableau II. 5 : Résultats d’essais de fluage isothermes et anisothermes à haute température 
sur du MC2 (1150°C/80MPa) {Raffaitin, 2007 #104} 
 
On constate que le cyclage thermique a une grande influence sur les propriétés en fluage 
puisqu’il conduit à une augmentation de la vitesse de fluage d’un facteur 10 et une 
diminution du temps à rupture d’un facteur 3 à 4.   
2. Techniques expérimentales 
2.1. Les essais mécaniques 
2.1.1. Présentation des éprouvettes utilisées 
Au cours de cette étude, trois types d’éprouvettes en superalliage ont été utilisés. Elles ont 
toutes été usinées par électroérosion dans les plaques de MC2 fournies par Turboméca et 
ayant préalablement subi le traitement thermique de remise en solution 3h à 1300°C. Le 
sens long des éprouvettes a été prélevé parallèlement au sens long de la plaque, ce dernier 
faisant un angle d’environ 7° avec l’axe cristallographique [001], direction des dendrites 
primaires, de façon à ce que les faces des éprouvettes soient contenues dans le plan (100). 
Les éprouvettes usinées ont alors été nettoyées dans un bac à ultra-sons dans un bain 
d’éthanol avant de subir les traitements de vieillissement thermique. Pour cela, elles ont 
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été placées sur une brique réfractaire dans un four sous air du laboratoire pendant 6h à 
1080°C, sorties et refroidies hors du four sur la brique, puis replacées dans le four pendant 
20h à 870°C et refroidies comme précédemment. Avant les essais, les éprouvettes ont été 
polies miroir mécaniquement au papier SiC, au grade 600, 1000, 2400 et finalement 4000 
correspondant à une taille de grains d’abrasif de 5μm, et ce sur les deux faces des 
éprouvettes. Au total, une épaisseur allant de 150μm à 200μm est abrasée avant les essais 
portant l’épaisseur finale de l’éprouvette à environ 0,8 mm. Les tranches ont quant à elles 
été polies aux grades 600 et 1000. 
 
Les éprouvettes utilisées pour les essais de fluage en traction sont des éprouvettes plates à 
parois minces (figure II.5), identiques à celles utilisées dans les thèses de S. Dryepondt 














Figure II. 5 : Schéma d’usinage des éprouvettes plates (unités en mm) 
 
Afin de répondre à la problématique de  coalescence à 45° développée dans le chapitre III, 
les éprouvettes droites, totalement homogènes d’un point de vue mécanique, apparaissent 
limitées. Il était donc nécessaire de développer des éprouvettes permettant de générer, lors 
du même essai, des états de contrainte et de déformation différents. Deux types 
d’éprouvettes ont donc été mis au point : une éprouvette dite «TV» et une éprouvette dite 
«entaillée». 
En ce qui concerne l’éprouvette TV, une géométrie déjà existante au CIRIMAT [Herny, 
2007], initialement conçue pour générer, lors d’un essai de traction, des zones sollicitées 
en cisaillement pur, a été adaptée pour les besoins de cette étude.  
Cette géométrie parois minces (e=1mm) permet d’obtenir, en plus des zones de 
cisaillement pur, des états de traction et de compression pure d’une part et des niveaux de 



























Figure II. 6 : Schéma d’usinage des éprouvettes TV (unités en mm) 
 
La troisième éprouvette utilisée, toujours avec une épaisseur d’un millimètre est 
























Figure II. 7 : Schéma d’usinage des éprouvettes entaillées (unités en mm) 
X 
Zones inter entaille 
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2.1.2. Les essais de fluage 
2.1.2.1. Le banc de fluage 
Les essais de fluage ont été conduits sur le banc de fluage vertical du CIRIMAT, développé 
pendant les thèses de S. Dryepondt [Dryepondt, 2004] et A. Raffaitin [Raffaitin, 2007]. Cet 
appareillage spécifique aux essais de fluage de longues durées aux hautes températures se 
compose de : 
 
- un bâti de machine de fluage Adamel avec un bras de levier de rapport 20 pour une 
mise en charge par l’intermédiaire de poids « morts » 
- un four à lampes soudées (refroidies par 4 ventilateurs) assurant une puissance 
maximale de 4 X 2000 W et permettant d’atteindre des températures allant jusqu’à 
1180°C. Le four est refroidi par circulation d’eau 
- un système d’extensomètrie laser Mitutoyo LSM6000 d’une précision d’environ 
5μm aux hautes températures 
- un programmateur Eurotherm permettant le contrôle en température de 
l’éprouvette au cours de l’essai 
- un multimètre multiplexeur Agilent relié à un PC permettant l’acquisition de 
données via le logiciel Data Logger  
- Une cellule de force de 10KN refroidie par circulation d’eau 
- Un capteur mécanique qui coupe l’alimentation du four au moment de la rupture 
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2.1.2.2. Procédure d’essais 
La température est régulée et contrôlée tout au long de l’essai au moyen de deux 
thermocouples de type S (platine/platine rhodié). Ces thermocouples sont soudés par point 
sur le fût de l’éprouvette en haut et au milieu de la zone utile (respectivement 
thermocouples de régulation et de contrôle de la figure II.9). Nous avons utilisé des fils de 
thermocouple de diamètre 0,5 mm soudés à l’aide d’une soudeuse Soudax SD300 avec une 
puissance de 10W.s-1. La régulation de la température est réalisée à l’aide d’un 
programmateur Eurotherm 2408 branché sur le thermocouple 2. Le thermocouple de 
contrôle (thermocouple 1) sert à vérifier les gradients thermiques dans la zone utile.  
 
L’allongement des éprouvettes est mesuré et enregistré tout au long de l’essai par 
l’intermédiaire d’un système d’extensomètrie laser. Des drapeaux rectangulaires d’environ 
10X6 mm en IN718 traités, nécessaires à la mesure de la déformation sont également 
soudés par point sur la tête des éprouvettes et transmettent la variation dimensionnelle de 
la zone utile de l’éprouvette. Cependant, la déformation négative mesurée lors de certains 
essais à 1150°C à l’aide des drapeaux en IN718 montre les limites d’utilisation de ce 
matériau aux hautes températures. Les drapeaux en IN718 ont donc été remplacés par des 




















Figure II. 9 : Préparation de l’éprouvette de fluage (a) positionnement du laser, des 
thermocouples et des drapeaux et (b) vue de côté avec le système d’amarrage à la ligne 
 
Après soudage des drapeaux et des thermocouples, l’éprouvette est nettoyée à l’alcool puis 
mise en place sur la ligne d’amarrage. L’éprouvette est alors prise en sandwich au niveau 
des têtes par deux mors en AM3 revêtus de NiCoCrAlYTa, de manière à empêcher au 
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maximum leur oxydation menant d’une part à leur rupture prématurée et d’autre part à 
une pollution importante du four par dépôt sur les parois internes d’oxydes de molybdène 
et de tungstène volatils. Le contact mors/éprouvette n’est pas direct, des rondelles 
d’alumine sont en effet rajoutées afin de limiter les pertes thermiques par la ligne et de 
minimiser le gradient thermique sur l’éprouvette. Un effort d’environ 40N est appliqué 
afin de maintenir la ligne et l’éprouvette tendue pendant la montée en température. Une 
circulation d’air dans le four est rendue possible tout au long de l’essai grâce à l’ouverture 
à l’air libre des deux conduits de gaz positionnés à la base et en haut du four. Le système 
est chauffé jusqu’à la température nominale de l’essai et la charge est appliquée 
manuellement à l’aide de poids calibrés par l’intermédiaire du système amplificateur du 
bras de levier dès que l’éprouvette atteint la température de consigne. 
 
Deux types d’essais ont été réalisés : des essais de fluage isotherme et des essais de fluage 
anisotherme. Ces deux essais se distinguent par le profil de température appliqué pendant 
l’essai : pour un essai isotherme, la température est maintenue constante pendant tout 
l’essai alors que pour un essai anisotherme elle varie de manière cyclique, chaque cycle 
comportant trois parties explicitées chapitre III paragraphe 1.1.2. La première partie 
correspond à une phase de chauffage très rapide afin de se rapprocher des sollicitations 
thermiques rencontrées en service par les aubes de turbine HP. Une fois la température de 
consigne atteinte, un maintien en température est assuré pendant une durée variable et ce 
palier est suivi d’une phase de refroidissement jusqu’à la température ambiante. Ce 
refroidissement s’opère par l’intermédiaire d’une rampe en température et non pas par 
coupure brutale des lampes du four. Parmi les essais de fluage anisothermes, deux vitesses 
de refroidissement de fin d’essai ont été testées : une vitesse dite « lente » obtenue en 
coupant les lampes et en laissant l’éprouvette refroidir dans le four jusqu’à la température 
ambiante et une vitesse dite « rapide » obtenue en coupant les lampes de la même façon 
que précédemment et en levant le four simultanément. Le refroidissement de l’éprouvette, 
toujours accrochée à la ligne se fait alors hors du four. 
 
Le gradient thermique mesuré au cours des essais de fluage est compris entre 1 et 5°C sur 
la ½ longueur de l’éprouvette pour des températures allant de 950°C à 1150°C. L’étude de 
la dispersion des résultats conduite par S. Dryepondt [Dryepondt, 2004] montre une très 
forte variation de la vitesse de fluage et de la durée de vie liées aux incertitudes 
expérimentales. Ainsi, une variation de -4°C à +4°C autour de la consigne conduit à des 
rapports de durées de vie de presque 2  à 1150°C alors que ce rapport n’est que de 1,16 à 
1050°C. D’autres incertitudes liées notamment au système d’extensomètrie ou à la 
variation de la contrainte en fonction de la mesure du fût ou bien d’un essai à l’autre 
soulignent l’importance de la répétitivité des essais et de la procédure expérimentale mise 
en place, particulièrement aux hautes températures. De façon à prendre en compte et 
moyenner ces incertitudes, il semble nécessaire d’effectuer plusieurs essais pour une même 
condition expérimentale. Un certain nombre d’essais (consignés dans le tableau III.1) ont 
donc été doublés, notamment dans le but de s’affranchir des problèmes de déformation des 
drapeaux aux hautes températures. 
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2.2. Observations et caractérisation : 
2.2.1. Métallographie 
2.2.1.1. Polissage et attaque électrochimique 
Après essais, les éprouvettes sont polies mécaniquement pour d’une part ôter la couche 
d’oxyde formée aux hautes températures pendant l’essai et d’autre part obtenir un poli 
miroir en vue des observations au microscope électronique à balayage. Le polissage 
s’effectue à l’aide de disques de carbure de silicium d’abord au grade 600, puis aux grades 
1000, 1200, 2400 et 4000 pour éliminer toute rayure de polissage ainsi que l’écrouissage 
engendré. La fin du polissage s’effectue à l’aide de deux feutres tissés et d’un feutre cloqué 
enduits de pâte diamantée de granulométrie 6, 3 et 1 μm respectivement.   
Après le polissage, une attaque électrochimique a été utilisée afin de révéler la 
microstructure ’. L’attaque choisie est une attaque dite positive qui dissout la matrice 
laissant apparaître sur une image MEB les précipités en clair et la matrice en foncé. Elle est 
composée d’un mélange de 13% de H3PO4, 45% de H2SO4 et de 42% de HNO3 sous 3V à 
température ambiante. L’attaque est réalisée en posant l’éprouvette au fond d’un bécher en 
pyrex contenant la solution d’attaque. Le contact est établit entre l’éprouvette et le pole + 
du générateur par l’intermédiaire d’un fil de platine de 0,5 μm de diamètre. Le pole – du 
générateur est quand à lui relié à un morceau de feuillard de 718 d’une épaisseur de 0,3 
μm. Ce dernier est ensuite passé parallèlement à la surface de l’éprouvette en faisant un 
aller et retour pendant une durée de trois secondes. L’éprouvette est ensuite rincée 
plusieurs fois aux ultra-sons dans plusieurs bains d’eau permutée de façon à retirer toute 
trace de la solution d’attaque pendant environ une trentaine de minutes et ainsi éviter la 
formation progressive d’une couche isolante, très gênante pour les observations en 
microscopie électronique à balayage. 
 
2.2.1.2. Microscopie optique et électronique à balayage 
Les observations en microscopie optique (MO) ont été réalisées sur un microscope 
OLYMPUS PMG3 permettant des grandissements de X5 à X100 et muni d’une caméra 
Allied. Le tout est relié au logiciel d’acquisition et de traitement d’image Aphélion. 
Les observations en microscopie électronique à balayage (MEB) se sont faites d’une part 
sur un microscope conventionnel LEO 435 VP muni d’un filament de tungstène sous une 
tension de 15kV, principalement en mode électrons secondaires mais également en mode 
électrons rétro-diffusés, et d’autre part sur un microscope électronique à balayage muni 
d’un canon à effet de champ (MEB FEG) JEOL JSM 6700 F au service commun de 
microscopie de l’Université de Toulouse (TEMSCAN). 
2.2.2. Microscopie électronique en Transmission 
Afin d’étudier les systèmes de dislocation impliqués dans les essais de fluage réalisés, des 
observations en microscopie électronique en transmission (MET) sont nécessaires.  
Les lames minces ont été prélevées selon différentes techniques en fonction de la 
géométrie des éprouvettes. 
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Pour les éprouvettes droites (figure II-5), des rectangles de 2,1X2,1 mm de côté ont été 
prélevés à la scie à fil dans le plan (100) du fût des éprouvettes. Ces carrés d’une épaisseur 
d’environ 700 μm ont ensuite été polis mécaniquement au papier SiC jusqu’à 80 μm 
d’épaisseur à l’aide d’un tripode South Bay technology, en inclinant ce dernier de façon à 
se rapprocher au maximum d’une orientation {112}. 
 
Pour les éprouvettes entaillées, les lames ont été prélevées dans les zones inter entailles 
selon la procédure décrite figure II.10 afin d’obtenir une orientation la plus proche 
possible du plan {112}. Les lames ainsi prélevées ont ensuite été amincies mécaniquement 















Figure II. 10 : Schéma de prélèvement des lames MET orientées dans 
un plan {112} dans la zone inter-entaille des éprouvettes entaillées 
 
L’amincissement final peut être réalisé selon deux techniques : par amincissement 
électrolytique ou par bombardement ionique d’argon. La première solution limitant 
considérablement les défauts d’irradiation est très souvent préférée. Cependant, les essais 
d’amincissement électrolytique effectués à l’aide d’une polisseuse Ténupol 5 Struers à 
double jet n’ont pas permis d’obtenir des lames exploitables et ce, malgré un grand nombre 
de conditions et d’électrolytes testés. 
La méthode d’amincissement par bombardement ionique d’argon à l’aide d’un PIPS 
(Precision Ion Polishing System - Gatan) a donc été utilisée. Les éprouvettes ont été 
amincies sous une tension de 5 kV, les canons étant orientés de manière à obtenir une 
incidence rasante des jets d’ions, un jet tapant au-dessus de la lame mince tandis que le 
deuxième tape sur le dessous. Au préalable, la lame mince doit subir un cuvetage sur une 
face à l’aide d’une cuveteuse « South Bay Technology » afin d’atteindre une épaisseur 
d’environ 20 μm en fond de cuvette.  
 
Pour les éprouvettes TV, les zones intéressantes pour une observation MET étant très 
petites et situées très près du bord de l’éprouvette, un prélèvement au moyen d’un faisceau 
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d’ions focalisés (FIB dual beam) a été réalisé au centre de recherche d’EDF les Renardières. 
Ce type de prélèvement permet d’obtenir une lame mince d’une centaine de nanomètres 
transparente aux électrons sur toute sa surface, exactement à l’endroit désiré, directement 
dans le microscope. Le faisceau d’ions focalisé abrase la matière de part et d’autre de la 
lame que l’on désire observer jusqu’à une épaisseur de 200 nm environ. Cette lame est 
ensuite découpée toujours à l’aide du faisceau d’ions puis soudée au platine sur un support 
en cuivre. L’amincissement final est alors obtenu en abrasant chaque face de la lame de 
manière à ce qu’elles soient parallèles entre elles. Une fois l’épaisseur de 100 nm environ 
atteinte, la lame est observable au MET. 
 
Les observations ont été réalisées sur un microscope JEOL 2010 (service commun 
TEMSCAN de microscopie électronique de l’Université Paul Sabatier de Toulouse) sous 
une tension d’accélération de 200kV en mode 2 ondes.  
Dans ce mode d’observation en contraste de diffraction, l’échantillon est incliné de 
manière à ce qu’un seul vecteur de diffraction g soit excité. Le diagramme de diffraction 
comporte alors deux taches : le faisceau transmis et le faisceau diffracté g. Les observations 
sont ensuite effectuées en champ clair c'est-à-dire que l’image est réalisée avec le faisceau 
transmis [Williams, et al., 1996]. Le contraste provient de la diffraction des électrons dans 
la direction du vecteur g. Préalablement à toute observation, la projection stéréographique 
de chaque lame étudiée a été systématiquement dessinée. 
2.2.3. Analyse d’image 
2.2.3.1. Détermination de l’épaisseur des précipités 
Afin d’obtenir des mesures d’épaisseur de précipités ainsi que la fraction surfacique des 
précipités ’ en fonction des conditions d’essais, les images numériques recueillies lors des 
observations MEB en électrons secondaires aux grossissements X10000 et X20000 ont été 
traitées par analyse d’images à l’aide du logiciel Image J. 
L’évaluation de l’épaisseur des précipités en radeaux a été effectuée par des mesures 
successives à intervalles les plus réguliers possible, sur chaque radeau perpendiculairement 













Figure II. 11 : Mode de mesure de l’épaisseur des radeaux sur une portion 
représentant environ le quart d’une image MEB au grossissement X10000 
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Les longueurs de chacun de ces segments enregistrées par Image J sont ensuite traitées 
sous Excel en moyennant toutes les mesures image par image. Une moyenne finale est 
obtenue à partir des moyennes obtenues pour chaque image. En tout, environ une 
quinzaine d’images par éprouvette est analysée, la moitié au grossissement X10000 et la 
moitié au grossissement X20000. 
 
2.2.3.2. Détermination de la fraction volumique des précipités 
Du fait du mauvais contraste entre les phases  et ’ sur certaines images MEB, l’étape de 
seuillage, préalable à la binarisation de l’image a été impossible à effectuer, malgré les 
tentatives d’optimisation du contraste et de la brillance. L’analyse de la fraction surfacique 
et donc volumique des précipités n’a donc pas pu se faire de façon totalement 
automatique.  
La procédure de traitement qui a été adoptée est la suivante: 
 
- Les photos MEB ont été imprimées sur papier à raison de deux images par feuille 
A4 
 
- Les contours de chaque précipité ont été repassés à l’aide d’un stylo noir à pointe 
fine afin de ne pas empiéter sur la matière constituant la matrice ou le précipité 
lui-même comme illustré figure II.12.b. 
 
- Les images ont ensuite été numérisées en niveaux de gris sur 8 bits avec une 
résolution de 300 Dpi, en prenant bien soin d’exclure la légende et en réduisant 
sensiblement la taille du rectangle de sélection de la zone à scanner de façon à ne 
pas rajouter de liseré blanc autour de l’image 
 
- Les images ainsi scannées ont ensuite été traitées avec le logiciel Adobe Photohop 7 
 
Les précipités ont été coloriés en noir en utilisant l’outil de remplissage noir 
associé à une sélectivité de 101 de manière à ce que tout l’intérieur du contour 
du précipité soit pris en compte lors de l’opération de remplissage. 
Une fois tous les précipités noircis, la même opération de remplissage, toujours 
avec une sélectivité de 101 mais en blanc cette fois-ci, a été appliquée sur la 
matrice de façon à remplacer les différents niveaux de gris par du blanc. Le 
résultat est montré figure II.12.c. 
 
- Les images ainsi traitées permettent d’obtenir une image binaire utilisable par le 
logiciel d’analyse d’image Image J. La fraction surfacique des précipités a ensuite pu 
être déterminée de façon plus classique en mesurant le pourcentage de pixels noirs 
par rapport à l’ensemble des pixels de l’image. 
 
Pour chaque échantillon les mesures ont été faites sur environ 7 images différentes prises 
au hasard sur toute la surface de l’échantillon, à deux grossissements différents, X10000 et 
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X20000. Cette procédure permet d’obtenir une vision représentative de tout l’échantillon 



























2.2.3.3. Détermination de la période des microstructures 
La quantité de radeaux présents dans le matériau est corrélée à la période de la structure 
qui correspond à un radeau et un couloir de matrice. Ce paramètre a donc été déterminé 
dans certains cas au cours de notre étude par la méthode des intercepts. Pour cela, des 
images MEB au grossissement X2000 ont été utilisées et le nombre de radeaux interceptant 
une ligne parallèle à la direction [001] sur une longueur de 15 cm a été déterminé. Cette 
opération a été renouvelée 3 à 5 fois sur chaque image en fonction de la reproductibilité 
des mesures et sur environ 5 images par échantillon. 
La période se détermine donc par le rapport de la longueur réelle correspondant à 15 cm 
sur l’image par le nombre moyen de radeaux interceptant cette ligne, soit pour l’image de 
la figure II.13 :  
 
 
Figure II. 12 : Différentes étapes de la mesure de la fraction surfacique. (a) image 
MEB au grossissement X10000 de départ, (b) dessin du contour des bords des 
précipités au stylo noir et (c) image après traitement sur Photoshop avec remplissage 
automatique des radeaux en noir et de la matrice en blanc 
(c) 





























Figure II. 13 : Mode de détermination de la période d’une structure (un radeau + un 
couloir) à partir d’une image MEB 
 
2.2.4. Microdureté 
La dureté est une mesure de résistance d’un matériau à la pénétration d’un indenteur de 
géométrie variable selon l’essai. Des tests de microdureté ont été réalisés sur les 
éprouvettes TV après essai de fluage interrompu à l’aide d’un microduromètre Leitz.   
Afin de vérifier un possible effet de l’anisotropie du matériau sur la dureté, une pointe de 
type Knoop ayant une géométrie en losange a été utilisée avec une charge de 500g. 
 
La dureté du matériau est alors reliée à la longueur de la plus grande diagonale de 




Avec P le poids appliqué en grammes et I la longueur de la plus grande diagonale de 
l’entaille en μm. 
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Les missions des hélicoptères conduisent à des profils très variés tant au niveau des 
températures que des contraintes. La volonté de connaître plus précisément le 
comportement de ces matériaux nous conduit donc à effectuer des essais de fluage cyclés 
thermiquement aux très hautes températures, plus à même de décrire l’environnement de 
ces pales en service et d’étudier les grandes différences de comportement (entre fluage 
isotherme et fluage anisotherme) mises en évidence par Raffaitin [Raffaitin, 2007] dans les 
conditions 1150°C/80MPa. Parmi ces différences, on recense au niveau mécanique tout 
d’abord, une diminution de la durée de vie ainsi qu’une forte augmentation de la vitesse de 
fluage. De plus, des différences microstructurales au niveau de la taille, de la morphologie 
des radeaux et des types de précipités obtenus sont observées entre fluage isotherme et 
fluage anisotherme.  
Le but de ce chapitre est donc d’analyser plus en détail le comportement du MC2 en 
régime de fluage cyclique avec comme objectifs de cerner le domaine de température pour 
lequel l’effet du cyclage thermique est visible, de comprendre quel(s) est (sont) le(s) 
paramètre(s) responsable(s) de cette différence de comportement et notamment de 
préciser, d’une part le rôle du phénomène de dissolution/reprécipitation très important 
aux très hautes températures et d’autre part, le rôle de la montée des dislocations au sein 
des précipités.  
1. Comportement mécanique en fluage anisotherme 
1.1. Présentation des essais de fluage anisothermes 
1.1.1. Matrice d’essais 
De manière à pouvoir évaluer les effets du cyclage thermique sur le comportement en 
fluage du MC2 et cerner les paramètres responsables des accélérations de fluage mises en 
évidence à 1150°C/80MPa par Raffaitin [Raffaitin, 2007], des essais de fluage isothermes et 
anisothermes, c'est-à-dire en maintenant la charge constante mais en faisant varier la 
température de façon cyclique ont été menés. Les essais, aussi bien interrompus qu’à 
rupture ont été réalisés à différentes températures, avec des maintiens en température plus 
ou moins longs et en jouant sur les procédures de refroidissement de fin d’essai. Enfin, 
certains essais cycliques ont été interrompus soit en début, soit en fin de palier haute 
température, permettant ainsi de comparer les microstructures aux différents stades du 
cycle et par là, préciser le rôle du phénomène de dissolution/reprécipitation aux hautes 
températures. Les essais ont tous été effectués sur des éprouvettes droites et plates (figure 
II.5), sous air laboratoire sur l’équipement banc de fluage. L’ensemble des essais réalisés est 































de fin d’essai 
(%) 
20 Isotherme 950 200  - Rapide 117 0,042 0,74 
13 
Cyclique 950 200  30 
Début du palier 
337 - Trempe 
168 0,041 1.3 
17 
Cyclique 950 200  30 
Début du palier 
267 - Trempe 
132 0,047 0,75 
11 
Cyclique 950 200  30 
Fin du palier 
294 - Lente 
147 0,13 1,8 
06 
Isotherme 1150 80  - Rupture  17 13 5,8 
21 Isotherme 1150 80  - Rapide 14 3,3 1,04 
23 
Isotherme 1150 80  - Rupture 23 2,65 6,3 
24 
Cyclique 1150 80  30 Rupture 12 13,63 9,5 
26 
Cyclique 1150 80  30 
Début du palier 
12 Trempe 
5,5 16 1.08 
19 
Cyclique 1150 80  30 
Début du palier 
13 - Rapide  
6 13 1,04 
25 
Cyclique 1150 80  30 
Fin du palier 11 
Trempe 
5,5 21 1,65 
12 
Cyclique 1150 80  30 
Fin du palier 12 
Lente 
6 22 1 
28 
Cyclique 1150 80  30 
Fin de palier 12 
Lente 
6 10 1,08 
29 Cyclique 1150 80  60 Rupture 9,5 11 8,4 
30 
Cyclique 1150 80  60 
Fin du palier 8 
Lente 
8 8 1,08 
31 
Cyclique 1150 80  15 
Fin du palier 12 
Lente 
3 15 0,93 
Tableau III. 1 : Essais de fluage réalisés dans le cadre de l’étude du fluage anisotherme 
 
Les essais interrompus présentés dans ce tableau sont arrêtés au milieu du stade 
secondaire. Les protocoles concernant la fin de ces essais interrompus sont précisés au 
paragraphe 2.1. Dans le cas des essais en fluage cyclique, la durée de l’essai représente le 
temps effectivement passé à la température de consigne (950°C ou 1150°C selon les cas) et 
non pas la durée totale de l’essai qui peut néanmoins se calculer d’après la durée des paliers 
haute température. Enfin, la vitesse de fluage donnée dans le cadre des essais anisothermes 
correspond à une mesure de la vitesse de fluage secondaire mesurée sur une courbe 
représentant uniquement les déformations obtenues sur les paliers haute température en 
les mettant bout à bout. 
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1.1.2. Présentation d’un essai de cyclage thermique 
Les essais de fluage en cyclage thermique ou fluage anisotherme se distinguent des essais 
isothermes par la variation cyclique de la température au cours de l’essai, la force 
appliquée restant constante par ailleurs. Un cycle (figure III.1) se compose d’une phase de 
montée en température constituée de plusieurs rampes, d’un palier en température d’une 
durée déterminée et d’une phase de refroidissement. Dans le souci de comparer les 
phénomènes de dissolution/reprécipitation pouvant intervenir lors des étapes de montée 
et descente en température, les temps de chauffage et de refroidissement sont identiques 
pour tous les essais de fluage, quelles que soient les durées de paliers et sont fixés à 5 













Figure III. 1 : Profils de température et de contrainte lors du fluage anisotherme (a) 
Allure d’une succession de cycles et (b) zoom sur la montée et la descente en 
température entre 800°C et 1150°C 
 
Les vitesses de montée en température ont été déterminées en s’appuyant sur les résultats 
de A. Raffaitin [Raffaitin, 2007]. Que ce soit pour atteindre 950°C ou 1150°C, la vitesse 
maximale en montée est de 5°C.s-1, puis diminue à 2°C.s-1 pour finalement atteindre une 
vitesse d’approche de 0,5°C.s-1. Les températures minimales atteintes lors du palier aux 





















Figure III. 2 : Allure des montées en température (a) à 1150°C et (b) à 950°C 
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On peut remarquer sur la figure III.2.a notamment, de petites oscillations au début de la 
montée en température. Ceci est dû à la régulation du four qui est adaptée pour réguler 
parfaitement sur le palier haute température et n’est donc pas totalement efficace aux très 
basses températures (T<250°C).  
 
Le refroidissement de fin de cycle n’est pas marqué par un arrêt brutal des lampes mais par 
une diminution progressive de la température jusqu’à température ambiante. Le four est 
programmé pour atteindre 25°C en 300 secondes et faire un maintien à cette température 
pendant 20 minutes. Cependant la réalité donne un profil de descente en température 
légèrement différent avec une température atteinte d’environ 45°C (selon que l’on fasse un 
essai à 1150°C ou à 950°C) en fin du palier de 20 minutes. Le profil de température de fin 
de cycle est donné en figure III.3. Avec un tel cycle, la température passe de 1150°C à 
















Figure III. 3 : Profils du refroidissement sur un cycle lors des essais 
anisothermes à 1150°C et à 950°C 
 
1.2. Influence de la température sur le comportement en fluage anisotherme 
1.2.1. Rappels bibliographiques 
Les essais de fluage menés dans le cadre de l’étude de Raffaitin ont révélé les effets néfastes 
du cyclage thermique. Comme il est rappelé dans le chapitre I, en fluage anisotherme pour 
certaines conditions de température et de contrainte, la durée de vie est divisée par un 
facteur 3 à 4, et la vitesse de fluage secondaire est multipliée par 10. De plus, cet effet 
endommageant est d’autant plus marqué que la durée du palier en température sur un 
cycle est courte. 
Le but de ce travail n’est pas de vérifier ces résultats établis mais de comprendre d’où 
viennent ces effets du cyclage.  
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Des essais ont donc été menés à 1150°C et à 950°C. Les résultats obtenus à 1150°C suivent 
complètement les tendances dégagées par A. Raffaitin en dépit de la dispersion (chapitre I 
paragraphe 3.2.2) existante à cette température et des difficultés de mesures. Ces 
difficultés tiennent principalement à la mesure de la déformation aux hautes températures 
à l’aide de drapeaux soudés par point. Cette méthode sous entend que les drapeaux ne se 
déforment pas et que leurs bords restent bien perpendiculaires au fut de l’éprouvette. 
Cependant, sur certains essais, les signaux enregistrés lors de la déformation sur un cycle 
reflétaient une contraction de l’éprouvette ce qui n’est évidemment pas représentatif de la 
réalité. Les drapeaux initialement en IN718 ont donc été remplacés par des drapeaux en 
FeCrAl. Malgré cela, des problèmes ont encore été rencontrés dans la mesure de la 
déformation, notamment à 950°C. La figure III.4 représente une succession de cycles à la 
température de 950°C obtenue en ne prenant en compte que les déformations sur les 




Figure III. 4 : Succession de cycles lors d’un essai de fluage anisotherme à 
950°C/200MPa 
 
On constate alors que la déformation en fin de palier est supérieure à la déformation en 
début du palier suivant. Logiquement, les effets de dilatation se compensant lors de la 
montée et de la descente en température, la déformation en ces deux points devrait être 
identique, l’inverse indiquant que la déformation plastique obtenue lors d’un palier haute 
température est réversible. En réalité, la déformation mesurée sur un cycle tient compte 
de deux termes : un terme dû à la déformation de fluage et un terme dû à la thermique 
masquant dans le cas présent la vraie déformation de l’éprouvette. Néanmoins, la méthode 
employée pour reconstruire la courbe uniquement avec les portions correspondantes aux 
paliers hautes températures met en évidence la dérive de chaque cycle pendant le palier. 
Pour les essais à 950°C un crédit peut donc être accordé aux mesures de vitesses de fluage 
globales (sur tout l’essai) mais pas aux mesures sur chaque cycle. 
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1.2.2. Essais de fluage à 1150°C 
1.2.2.1. Courbes de fluage 
La différence de comportement mise en évidence à 1150°C/80MPa entre fluage isotherme 
et fluage anisotherme a bien été confirmée lors de cette étude, comme le montre la figure 
III.5 qui superpose deux essais à rupture réalisés au cours de cette étude (un isotherme et 

















De plus, l’ensemble des essais de fluage réalisés à 1150°C/80MPa et présenté figure III.6 
montre que la dispersion pour ces essais à 1150°C est très faible puisque la vitesse globale 
de fluage secondaire est quasiment identique pour tous ces essais. 
Figure III. 5 : Adéquation entre les résultats de cette étude à propos de la différence de 
comportement mécanique entre un essai isotherme et un essai anisotherme à 















Figure III. 6 : Ensemble des essais de fluage anisothermes réalisés à 1150°C  
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1.2.2.2. Allure d’un cycle à 1150°C 
La forte augmentation de vitesse en fluage anisotherme à 1150°C/80MPa est attribuée par 
A. Raffaitin [Raffaitin, 2007] à l’allure de la déformation sur un cycle qui se compose de 
deux parties : la première est qualifiée de pseudo primaire, et la deuxième, de pseudo 
secondaire. 
Si la vitesse apparente de fluage secondaire de l’essai est identique à la vitesse moyenne sur 
un cycle, A. Raffaitin constate que la vitesse du stade pseudo secondaire est inférieure de 
40% environ à ces valeurs mais du même ordre de grandeur qu’une vitesse de fluage 
isotherme. Les accélérations de fluage sont donc dues à la présence de ce pseudo primaire 
















Figure III. 7 : Allure de la déformation au cours d’un palier haute 
température à 1150°C/80MPa [Raffaitin, 2007] 
 
Les mesures de vitesse de déformation moyenne sur l’ensemble du palier haute 
température, de vitesse de fluage apparente sur l’ensemble des cycles du secondaire et de 
vitesse de déformation sur la partie du pseudo secondaire du palier haute température, 
sont consignées dans le tableau III.2. 
 
 
Vitesse moyenne sur le palier haute température 15. 10-4 h-1 
Vitesse apparente de l’essai 16. 10-4 h-1 
Vitesse du pseudo secondaire 5,2. 10-4 h-1 
      Tableau III. 2 : Vitesses moyennes correspondant à un essai de fluage 
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1.2.2.3. Influence de la durée du palier à 1150°C 
L’effet de la durée du palier sur le comportement en fluage anisotherme du MC2 a 
également été étudié. Les longueurs de palier testées sont de 15, 30 et 60 minutes. Le but 
de ces essais étant principalement l’analyse des microstructures obtenues, tous les essais 




 Paliers de 60 min 








 Paliers de 15 min 
Interrompu  Paliers de 30 min 




Figure III. 8 : Influence de la durée du palier sur le comportement du MC2 
en fluage anisotherme à 1150°C/80MPa 
 
 
Les effets de la dispersion sur la durée de vie se font également sentir sur cette série 
d’essais puisque l’essai avec les paliers de 60 minutes a une durée de vie plus courte que 
celui avec des paliers de 30 minutes, ce qui est contradictoire avec les conclusions de A. 
Raffaitin [Raffaitin, 2007]. Cependant, les vitesses de fluage de ces trois essais sont en 
adéquation avec ses résultats puisque l’on obtient bien une augmentation de la vitesse de 
fluage lorsque la durée du palier haute température diminue (tableau III.3). 
 
 





fluage (10-4 h-1) 
15 3 15 
30 7 13.63 
60 5 11 
Tableau III. 3 : Comparaison des essais de fluage anisothermes à 1150°C/80MPa en 
fonction de la durée du palier haute température 
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1.2.3. Essais de fluage à 950°C  
1.2.4. Courbes de fluage 
Des essais de fluage isothermes et anisothermes ont également été effectués et comparés à 
la température de 950°C sous 200MPa. Cette température un peu plus basse que la 
température habituellement vue en service par les pales de turbines HP est un compromis 
permettant de se situer en régime hautes températures / faibles contraintes et d’obtenir 
une mise en radeaux tout en inhibant le phénomène de dissolution de la phase ’. Par 
contre, à cette température, les temps de fluage sont considérablement allongés par 
rapport à ceux obtenus à 1150°C. La totalité des essais réalisés à 950°C, qu’ils soient 
isothermes ou anisothermes ont donc été interrompus pendant le stade secondaire du fait 
de leur trop longue durée. Les cycles répétés pour le fluage anisotherme sont des cycles 
d’une heure au total avec une montée en température de 5 minutes (figure III.2.b), un 
palier en température de 30 minutes et un refroidissement de fin de cycle identique à celui 
des cycles à 1150°C. 
Les résultats obtenus (figure III.9) montrent qu’à cette température, aucun effet du cyclage 















Figure III. 9 : Comparaison d’un essai de fluage isotherme et d’un essai 
anisotherme à 950°C sous 200MPa 
 
En effet, contrairement aux essais à 1150°C, la vitesse de fluage secondaire reste identique 
pour l’essai isotherme et l’essai anisotherme (tableau III-4). Les essais ayant été 
interrompus, on ne peut se prononcer sur un abattement possible de la durée de vie. 
Toutefois, à la vue des résultats sur la vitesse de fluage, on peut raisonnablement penser 








Vitesse de fluage 
secondaire (10-4 h-1) 
Déformation de 





Isotherme 0,042 0,74 117 - 
Anisotherme 0,041 1,3 168 336 
Anisotherme 0,047 0,75 132 261 
Tableau III. 4 : Comparaison des données de fluage pour les essais à 950°C/200MPa 
 
1.2.4.1. Allure d’un cycle à 950°C 
La figure III.10 représente l’allure de la déformation sur un cycle au cours d’un essai de 

















Figure III. 10 : Allure de la déformation au cours d’un palier haute 
température à 950°C/200MPa  
 
On constate ainsi l’absence de pseudo primaire lors de la déformation sur un palier haute 
température à 950°C/200MPa puisque la déformation est linéaire du début à la fin du 
palier et ce, quel que soit l’essai et quel que soit le cycle considéré sur un essai. 
Paradoxalement, une différence entre la vitesse moyenne de déformation sur le palier 
haute température et la vitesse apparente calculée sur l’ensemble des cycles du secondaire 
de l’essai est constatée. Si la vitesse de fluage apparente de l’essai de 0,047. 10-4 h-1 est 
cohérente avec une déformation à 950°C, la vitesse de déformation lors du palier haute 
température sur un cycle de 10,41.10-4 h-1 l’est beaucoup moins. Cependant, cette 
différence est sûrement liée au problème de mesure de la déformation évoqué au 
paragraphe 1.2.1 et cette vitesse observée sur le cycle ne correspond sûrement pas à la 
réalité de la déformation du matériau. 
 
Nous retiendrons donc qu’à la température de 950°C, l’effet du cyclage thermique observé 
à 1150°C est totalement inexistant. Les causes de cette modification de comportement ont 
donc des chances d’être activées thermiquement. 
Chapitre III : Microstructures et mécanismes de déformation en fluage anisotherme 
 
 72
Les données mécaniques des essais de fluage anisothermes menés au cours de cette étude 
ont démontré que les effets du cyclage thermique ne sont pas systématiques et dépendent 
de la température de l’essai. Ainsi, à 1150°C/80MPa, les effets du cyclage thermique sont 
confirmés et se manifestent par : une diminution de la durée de vie de l’éprouvette, une 
nette augmentation de la vitesse de fluage secondaire et l’apparition d’un pseudo primaire 
et d’un pseudo secondaire à chaque cycle sur le palier haute température. De plus, ces 
effets sont d’autant plus marqués que le temps passé aux hautes températures à chaque 
cycle est court et donc que la fréquence du cyclage est élevée. Par contre, en fluage sous 
950°C/200MPa, aucun effet du cyclage n’a été mis en évidence, bien que l’on soit toujours 
dans un régime plutôt hautes température et faibles contraintes. Les temps de fluage étant 
trop longs, les durées de vie n’ont pas pu être appréciées, cependant, aucun effet sur la 
vitesse de fluage secondaire n’a été observé et l’allure de la déformation sur un palier 
haute température reste monotone sans pseudo primaire ni pseudo secondaire.   
2. Etude de la microstructure de la phase ’ 
Les microstructures qui vont être analysées dans ce paragraphe proviennent d’une part 
d’essais isothermes et anisothermes menés jusqu’à la rupture, mais surtout d’essais 
interrompus. Dans le cadre de ces essais interrompus, toute une série d’expériences a été 
menée en interrompant le fluage soit au début, soit à la fin du cycle et en faisant varier les 
vitesses de refroidissement de fin d’essai. Les procédures utilisées sont décrites au 
paragraphe suivant. 
2.1. Procédure de fin d’essai 
2.1.1. Vitesse de refroidissement de fin d’essai 
Au cours d’un essai de fluage mené jusqu’à son terme, la rupture de l’éprouvette déclenche 
un contact coupant brutalement l’alimentation électrique du four. L’éprouvette refroidit 
alors rapidement à l’intérieur le four. Dans le cas des essais interrompus en fin de palier, 
deux procédures d’arrêt ont été utilisées. Dans la première qualifiée de « refroidissement 
lent », le refroidissement correspond à celui qui est utilisé au cours des cycles de l’essai, 
c'est-à-dire qu’une rampe linéaire est programmée sur le régulateur pour atteindre 25°C en 
300 secondes, rampe suivie d’un palier à 25°C de 20 minutes. Dans la deuxième, un 
refroidissement dit « de trempe » a été utilisé de façon à figer le plus vite possible les 
microstructures hautes températures. Dans ce cas, l’alimentation des lampes est 
interrompue brusquement et de plus, le four est levé de façon à ce que l’éprouvette 
refroidisse hors du four à l’air libre. 
Pour les essais interrompus en début de palier, l’alimentation des lampes est également 
interrompue brusquement mais l’éprouvette peut refroidir, soit en dehors du four comme 
précédemment si le four est levé, soit à l’intérieur du four, ce qui correspond 
respectivement aux vitesses de refroidissement de trempe et rapide. 
Ces vitesses comparées sur la figure III.11 sont très différentes, en particulier dans la 
gamme des hautes températures. Ainsi la température de l’éprouvette passe de 1150°C à 
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900°C en 73 secondes pour un refroidissement lent, en 21 secondes pour un 
refroidissement rapide et en 9,5 secondes pour un refroidissement de trempe soit 7 fois 

















Figure III. 11 : Vitesses de refroidissement de fin d’essai (pour des essais à 1150°C) 
2.1.2. Interruption des essais 
Les essais de fluage ont pu être interrompus en deux moments distincts du cycle : soit en 
fin, soit en début de palier haute température. Dans le premier cas, l’essai est coupé après 
la dernière seconde du palier haute température (figure III.12.a), puis l’éprouvette 
refroidit à l’intérieur ou à l’extérieur du four selon la vitesse de refroidissement choisie. 
Dans le deuxième cas (figure III.12.b), la fin du dernier palier haute température est suivie 
du refroidissement classique du cycle puis, une dernière phase de montée en température 
est effectuée avant de couper l’alimentation des lampes brutalement dès la première 
seconde du palier haute température suivant. L’éprouvette peut alors refroidir soit dans le 
four, soit à l’extérieur du four selon la procédure de refroidissement désirée. Ces différents 
protocoles d’interruption de cycle ont été appliqués à 950°C et 1150°C comme il est 













Figure III. 12 : Interruption des essais (a) en fin de palier haute température et (b) en 
début de palier haute température 
(a) (b)
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2.2. Fluage à 950°C 
Les microstructures issues des essais de fluage à 950°C/200MPa ont été observées au MEB. 
Si aucun effet du cyclage thermique n’a été observé au niveau du comportement 
mécanique à cette température, il en va de même pour les microstructures puisqu’aucune 
différence n’est constatée entre un essai isotherme et anisotherme d’une part et entre un 
essai anisotherme arrêté en fin de palier et un essai anisotherme arrêté en début de palier 
d’autre part, comme le montre la figure III.13. 

































Figure III. 13 : Aperçu des microstructures obtenues après essais de fluage à 950°C (a) 
isotherme, (b) anisotherme interrompu en début de palier trempé, (c) anisotherme 
interrompu en début de palier refroidissement rapide et (d) anisotherme interrompu en fin 
de palier refroidissement lent (MEB-LEO) 
                                                 
 Pour toutes les microstructures MEB présentées dans ce chapitre et en l’absence d’indication contraire, la 
direction verticale correspond à l’axe de traction [001] lors des essais. 
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Dans tous les cas, les précipités de ’ sont coalescés et présentent une microstructure en 
radeaux bien établie. D’un point de vue plus quantitatif, l’épaisseur des radeaux ainsi que 
la fraction surfacique sont comparables pour l’ensemble des essais, avec une épaisseur 
moyenne de radeaux aux alentours de 400 nm (contre 440 nm environ avant essai) et une 
fraction surfacique d’environ 74% (tableau III.5). Il semble donc que lors de la mise en 
radeaux, ces derniers s’amincissent sensiblement par rapport à la taille initiale des cubes, 
leur épaisseur restant proche de celle des précipités cubiques de départ, tendance que l’on 
retrouve dans la littérature [Chen, et al., 1998; MacKay, et al., 1985]. De plus, la fraction 
surfacique d’environ 74% confirme bien l’absence de dissolution de la phase ’ à cette 


































Lente 294 147 1,8 405±25 73.5 
Tableau III. 5 : Données morphologiques concernant les essais de fluage anisothermes à 
950°C/200MPa 
 
L’absence d’effet macroscopique du cyclage thermique sur le fluage à 950°C est donc assez 
logiquement couplée à une similitude des microstructures entre un essai isotherme et un 
essai anisotherme. Il est également confirmé qu’à cette température, le phénomène de 
dissolution de la phase ’ est totalement inexistant.   
2.3. Fluage à 1150°C 
2.3.1. Observations 
Contrairement au régime précédent, les microstructures obtenues à 1150°C présentent de 
très grandes différences en fonction des conditions d’essais. Entre un essai isotherme et un 
essai anisotherme, tous deux menés jusqu’à la rupture, on retrouve les différences notées 




















3 μm3 μm 
 
 (a) 
Figure III. 14 : Microstructures observées après un essai à rupture (a) isotherme à 
1150°C/80MPa (b) anisotherme à 1150°C/80MPa (MEB-LEO) 
(b)
 
Ces images, représentatives de la microstructure de chaque éprouvette proviennent de 
zones relativement éloignées de la rupture, plutôt vers le centre de l’éprouvette. La 
principale différence entre ces deux microstructures réside dans l’épaisseur des précipités 
qui est beaucoup plus importante dans le cas du fluage anisotherme (figure III.14.b). En 
effet, on trouve une épaisseur de radeaux d’environ 440 nm pour l’essai isotherme contre 
630 nm pour l’essai anisotherme. Dans le premier cas, les radeaux se sont amincis lors de la 
mise en radeaux alors que dans le deuxième cas, ils se sont considérablement épaissis. De 
plus, les précipités issus de l’essai anisotherme ont une morphologie beaucoup plus 
perturbée que pour l’essai isotherme et on observe une orientation différente des 
précipités qui ne sont plus perpendiculaires à la direction de traction mais qui ont 
tendance à s’orienter à 45° de celle ci. 
Enfin, à plus fort grossissement, on peut remarquer la présence de petits précipités 
secondaires (figure III.15), de forme sphérique et d’un diamètre d’environ 40 nm pour les 
deux microstructures, remplissant la quasi totalité des couloirs de matrice , en laissant 
toutefois une zone appauvrie analogue à une precipitate free zone (PFZ) autour de chaque 
radeau. Ce dernier point est une caractéristique commune de ces deux microstructures 










Figure III. 15 : Précipitation secondaire dans les couloirs de matrice observée 
après des essais isothermes et anisothermes à rupture avec un refroidissement 
rapide (MEB-FEG) 
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2.3.2. Evolutions microstructurales durant le cyclage 
Les microstructures obtenues présentent également des différences entre les essais 
anisothermes réalisés en fonction du moment du cycle où l’essai est interrompu mais 
également en fonction de la vitesse de refroidissement de fin d’essai. Notons cependant 
que dans le cas des essais interrompus en fluage secondaire, les microstructures sont 
homogènes sur tout le fût des éprouvettes et les images présentées ci-après sont donc 
représentatives de l’ensemble des éprouvettes. 
 
Nous comparons ici les microstructures obtenues après 12 cycles d’une durée totale d’une 
heure comprenant 30 minutes de maintien à 1150°C, selon quatre protocoles différents et 



















Figure III. 16 : Refroidissements de fin d’essai en fonction du moment 
d’arrêt sur le cycle 
 
Un premier échantillon observé après un refroidissement de trempe à la fin du 12ème cycle, 
sera désigné par « fin de palier, trempe ». Un deuxième échantillon observé après un 
refroidissement lent, toujours à la fin du 12ème cycle, sera désigné par « fin de palier lent », 
et correspond à l’état microstructural atteint à la fin du palier basse température lors du 
cyclage. Le troisième échantillon observé dénommé « début de palier trempe » correspond 
à un arrêt en début de palier après un refroidissement de trempe. Il correspond, du fait de 
son refroidissement très rapide à la microstructure existante au début d’un palier haute 
température après la fin de la rampe de montée. Enfin, un quatrième échantillon 
correspondant à un arrêt en début de palier mais avec un refroidissement rapide cette fois 
sera dénommé « début de palier rapide ». 
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Ainsi, les différences observées entre les états « fin de palier trempe » et « début de palier 
trempe » correspondent aux conséquences du cyclage thermique suite aux phases de 
refroidissement/chauffage. 
 
La figure III.17 rassemble les microstructures issues d’essais interrompus en fin de palier 




























On observe que l’épaisseur des radeaux est plus importante dans le cas d’un 
refroidissement lent avec l’éprouvette dans le four, mais la principale différence réside au 
niveau de la précipitation secondaire. Si la morphologie des précipités secondaires obtenus 
dans le cas de l’essai interrompu en fin de cycle avec un refroidissement de trempe figure 
III.17.c ressemble énormément à la précipitation secondaire retrouvée sur l’ensemble des 
essais anisothermes, et même isothermes à rupture, il n’en est pas de même pour l’essai de 
fin de palier à refroidissement lent. Dans ce cas précis, les précipités secondaires 
Figure III. 17 : Comparaison des microstructures observées après essais anisothermes à 
1150°C/80MPa interrompus en fin de palier haute température avec un refroidissement de 
fin d’essai (a) de trempe, (b) lent et les précipitations secondaires associées (c) de trempe et 
(d) lent (MEB-FEG) 
(b) 
1 µm 1 µm 
(a) 
200 nm 200 nm 
(c) (d) 
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sphériques d’une taille comprise entre 30 nm et 40 nm sont devenus beaucoup plus gros 
avec une épaisseur d’environ 100 nm, mais surtout arborent une forme plutôt cubique 
visible figure III.17.d. Ces gros précipités sont regroupés au centre de chaque couloir de 
matrice et se trouvent eux-mêmes entourés d’une précipitation tertiaire beaucoup plus 
fine, de morphologie sphérique présentant des particules d’une taille comprise entre 25 et 
30 nm. Cette précipitation tertiaire est relativement identique à la précipitation secondaire 
décrite sur les autres essais anisothermes (et isothermes à rupture), bien qu’elle soit d’une 
taille inférieure. Enfin, on retrouve dans ces conditions de petits précipités accolés sur les 
radeaux mais cependant, on remarque sur la figure III.17.b que ces précipités secondaires 
voire tertiaires en surface des radeaux sont en proportion plus importante que pour les 
autres essais. L’ensemble des données quantitatives relatives à ces deux essais sont 
disponibles dans le tableau III.6.  
 
Les deux microstructures de la figure III.18 correspondent aux essais interrompus en début 


























Figure III. 18 : Comparaison des microstructures observées après essais anisothermes à 
1150°C/80MPa interrompus en début de palier haute température avec un 
refroidissement de fin d’essai (a) de trempe, (b) rapide et les précipitations secondaires 
associées (c) de trempe et (d) rapide (MEB-FEG) 
1 µm 1 µm 
(a) (b) 
200 nm 200 nm
(c) (d) 
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Au niveau de la microstructure, on constate que les radeaux sont plus épais et les couloirs 
de matrice moins larges lorsque la vitesse de refroidissement diminue. De plus, la structure 
de la précipitation secondaire présente dans les couloirs de matrice varie. Si la 
morphologie est sphérique pour le refroidissement de trempe, elle commence à tendre 
vers des formes cubiques en cas de refroidissement rapide. Cette remarque n’est pas 
surprenante puisque la vitesse de refroidissement rapide est intermédiaire entre la vitesse 
lente et la vitesse de trempe. De plus, la taille des précipités secondaires est plus grande 
dans le cas d’un refroidissement de l’éprouvette rapide que dans le cas d’un 
refroidissement de trempe. Les mesures de fraction surfacique des radeaux ont mis en 
évidence un écart assez faible entre les deux microstructures. Les données relatives à 
l’épaisseur des radeaux, la fraction surfacique et les données de fluage sont également 
consignées dans le tableau III.6 et comparées à l’état initial avant fluage et aux données 


























Trempe  1,65 356±35 30±5 - 40±4 908±30
Fin de 
palier 
Lent 1,08 400±20 100±10 23±10 47±1 690±15
Début de 
palier 
Trempe  1,08 410±25 30±5 - 42±5 805±20
Début de 
palier 
Rapide 1,04 480±25 40±5 - 45±2 810±25
Isotherme 
interrompu 
Rapide 1,04 410±35 30±5 - 56±3 853±23
Etat initial - - 
(Cubes) 
440±100
- - 70 560±20
Tableau III. 6 : Comparaison des données morphologiques des microstructures entre les 
essais anisothermes à 1150°C/80MPa interrompus, en fonction de l’arrêt sur le palier haute 
température et de la vitesse de refroidissement, entre un essai isotherme interrompu au bout 
de 14h dans les mêmes conditions et entre l’état initial avant fluage 
 
Les tendances semblant se dégager de cette analyse microstructurale mettent fortement en 
avant l’influence de la vitesse de refroidissement de fin d’essai. En effet, que ce soit pour 
un arrêt en fin ou en début de palier, on constate que lorsque la vitesse de refroidissement 
de fin d’essai est faible, l’épaisseur des précipités en radeaux obtenus est plus grande pour 
un arrêt au même instant du palier. Ces remarques sont confirmées par la figure III.19 qui 
représente la distribution d’épaisseur des radeaux en fonction du moment d’interruption 
des essais anisothermes et de la vitesse de refroidissement.  
 



























   
(b) 
Epaisseur des radeaux en nm 


























Epaisseur des radeaux en nm (d) 
Figure III. 19 : Histogrammes de distribution des épaisseurs des radeaux après essais 
anisothermes interrompus (a) en fin de palier refroidissement de trempe (b) en fin de 
palier refroidissement lent (c) en début de palier refroidissement de trempe et (d) en 
début de palier refroidissement rapide 
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On voit ainsi clairement l’effet de la vitesse de refroidissement qui lorsqu’elle augmente, 
déplace globalement l’histogramme du côté des petites tailles de radeaux et qui de plus, 
tend à resserrer la distribution de taille autour de la valeur centrale. Cette tendance est 
d’autant plus marquée que la différence entre les vitesses de refroidissement est 
importante. Ainsi, l’écart de comportement en fin de palier est plus marqué que celui en 
début de palier. De plus, si l’on arrive à refroidir l’éprouvette suffisamment rapidement 
(lors des trempes), la microstructure obtenue après refroidissement peut être considérée 
comme représentative de la microstructure à chaud. On constate alors que les précipités 
en radeaux se sont amincis par rapport à la taille des cubes de départ d’environ 440 nm. 
Par contre, si la vitesse de refroidissement de fin d’essai est plus lente, la microstructure 
présente à chaud a le temps d’évoluer au cours du refroidissement, des éléments ’ gènes 
dissous dans la matrice ont le temps de diffuser jusqu’aux radeaux ce qui a pour effet 
l’élargissement de ces derniers.  
 
Au niveau de la fraction surfacique des radeaux (mesurée en ne prenant pas en compte la 
précipitation secondaire à l’intérieur des couloirs), on constate de légères variations entre 
les quatre essais anisothermes avec une tendance à diminuer lorsque la vitesse de 
refroidissement augmente. Cette variation est là encore le reflet de la différence 
d’épaisseur des radeaux en fonction du refroidissement. 
Dans tous les cas envisagés dans ce paragraphe, une précipitation secondaire apparaît dans 
les couloirs de matrice. La morphologie, ainsi que la taille de ces précipités dépend 
fortement, une fois de plus, de la vitesse de refroidissement de fin d’essai. 
 
Afin de mieux comprendre ce qui se passe lors du refroidissement et de la formation de ces 
précipités secondaires, il convient de considérer la dissolution de la phase ’ qui, à 1150°C, 
est déjà bien avancée avec une valeur de fraction surfacique à l’équilibre de 58% (mesurée 
à partir de structures non coalescées) [Cormier, 2006] contre 70% à température ambiante. 
Il en résulte que sur le palier haute température la composition de la matrice évolue. Cette 
dernière va alors se trouver, pendant la phase de refroidissement, sursaturée en éléments 
’-gènes qui vont engendrer une reprécipitation. Une étude de Grosdidier [Grosdidier, et 
al., 1994] montre à ce sujet que, en cas de refroidissement suffisamment lent (Vref < 
170°C.s-1), une précipitation secondaire apparaît dans la matrice entre les radeaux. Nous 
nous trouvons évidemment dans ce cas puisque le refroidissement lent produit une vitesse 
moyenne de 3,5°C.s-1 entre 1150°C et 900°C, le refroidissement rapide une moyenne de 12° 
C.s-1 et le refroidissement de trempe, une vitesse moyenne de 26°C.s-1 entre ces mêmes 
températures. Dans tous les cas, nous sommes nettement en-dessous de la valeur limite 
donnée par Grosdidier. 
Lors du refroidissement, des précipités de phase ’ peuvent donc germer de façon 
homogène dans la matrice et se développer en fonction de la vitesse de refroidissement 
puisqu’ils sont un peu plus gros lorsque le refroidissement est plus lent. Pendant les trente 
minutes que dure le palier à 1150°C, la phase ’ se dissout sous contrainte. Elle va ensuite 
reprécipiter sous forme de petits précipités sphériques dans la matrice à la vitesse de 
trempe et sous forme de plus gros précipités cubiques à vitesse plus lente au cours de la 
phase de refroidissement. Puis, si l’on rechauffe cette microstructure formée à vitesse lente 
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dans le cadre de l’essai arrêté en fin de palier et représentatif de l’état à la fin de chaque 
cycle, les gros précipités cubiques se redissolvent pendant le laps de temps que dure la 
montée en température entre 950°C et 1150°C soit 160 secondes. Parallèlement à cette 
précipitation secondaire dans les couloirs de , les précipités en radeaux se couvrent au 
cours du refroidissement de précipités secondaires voir tertiaires sur toute leur surface et 
ce, quelle que soit la vitesse de refroidissement. 
La dernière donnée contenue dans le tableau III.6 concerne la période des structures 
considérées, mesurée selon le mode opératoire décrit au chapitre II paragraphe 2.2.3.3 et 
qui vaut 560 nm pour la structure cubique de départ. Elle est constante et égale à environ 
805 nm pour les deux essais interrompus en début de palier alors qu’elle est très différente 
pour les deux essais interrompus en fin de palier et refroidis selon les vitesses lente et de 
trempe, elles aussi très différentes. Ce paramètre, directement lié à la quantité de radeaux 
présents dans le matériau, souligne que, dans le cas des essais arrêtés en début de palier 
avec des refroidissements rapide et de trempe, le nombre de radeaux reste constant. Par 
contre, dans le cas des essais interrompus en fin de palier et refroidis soit lentement soit en 
trempant, on constate une forte variation du nombre de radeaux par rapport à un arrêt en 
début de palier. Ces remarques mettent en avant l’influence forte de la vitesse de 
refroidissement puisque le nombre de radeaux augmente lorsque la vitesse de 
refroidissement est lente et diminue lorsqu’elle augmente. Ce comportement trahit la 
compétition qui existe entre les phénomènes de germination et de murissement d’Ostwald 
lors des phases de refroidissement à chaque cycle. Il semblerait que la dissolution sous 
contrainte, couplée à la déformation accumulée pendant le palier haute température, 
fournisse les conditions optimales pour la germination de phase ’ dans les couloirs. La 
vitesse de refroidissement va ensuite permettre, ou pas, la croissance de ces précipités 
secondaires par murissement d’Ostwald, c'est-à-dire que la croissance des plus grosses 
particules va être assurée par la dissolution des plus petites. Les cubes ainsi formés vont 
ensuite pouvoir coalescer et former de nouveaux radeaux qui n’existaient pas sur le palier 
haute température. 
Afin de pouvoir mesurer l’effet de la sursaturation de la matrice en éléments ’-gènes, et 
comprendre la formation de ces précipités cubiques, des essais interrompus en fin de palier 
avec un refroidissement dans le four (conditions pour lesquelles ces précipités 
apparaissent) ont été menés avec des durées de paliers à 1150°C variant de 15 minutes à 60 
minutes. 
2.3.3. Influence de la durée du palier 
Les microstructures obtenues dans le cadre des essais interrompus en fin de palier avec un 
refroidissement de l’éprouvette lent et des durées de palier de 15, 30 et 60 minutes sont 
présentées sur la figure III.20. Quelle que soit la durée du palier haute température, on 
rappelle que les rampes de montée en température ainsi que celles de refroidissement sont 
identiques pour tous les essais. La durée d’un cycle varie donc d’un essai à l’autre en 
fonction de la durée du palier; elle est de 45 minutes pour une durée de palier de 15 
minutes, de 60 minutes pour un palier de 30 minutes et de 90 minutes pour un palier de 
60 minutes. 






























Figure III. 20 : Comparaison des microstructures obtenues dans le cadre d’essais anisothermes à 
1150°C/80MPa, interrompus en fin de palier haute température avec refroidissement de 
l’éprouvette lent en fonction de la durée du palier haute température (a) avec un palier de 15 
minutes (b) de 30 minutes et (c) de 60 minutes (MEB-FEG) 
La première remarque que l’on peut faire à la vue de ces microstructures est que la 
morphologie de la précipitation secondaire cubique accompagnée d’une précipitation 
tertiaire sphérique se retrouve, quelle que soit la durée du palier haute température à 
1150°C. On peut également noter la présence de précipités plutôt cubiques et accolés sur 
toute la surface des précipités en radeaux. La différence entre ces trois microstructures 
semble provenir de la quantité de précipités cubiques présents dans la matrice qui a l’air 
plus faible dans le cas des paliers de 15 minutes, ce qui paraitrait assez logique. Les tailles 
des radeaux mais également celles des précipités secondaires et tertiaires ont été mesurées, 
tout comme la fraction surfacique des précipités en radeaux. Toutes ces données sont 





































15 12 3 1,08 330±35 90±10 45 45,7±5 
30 12 6 1,08 400±20 103±4 40 47±1 
60 8 8 0,93 398±20 105±1 40 42±5 
Tableau III. 7 : Données morphologiques concernant les essais interrompus en fin de palier 
haute température avec refroidissement de l’éprouvette dans le four en fonction de la 
durée du palier à 1150°C 
 
Ces résultats montrent dans un premier temps que l’épaisseur des radeaux augmente bien 
avec la durée du palier jusqu’à 30 minutes puis reste constante.  
 
En ce qui concerne l’évolution de la fraction surfacique, deux remarques peuvent être 
formulées. Premièrement, les valeurs obtenues sont relativement faibles par rapport aux 
valeurs théoriques données par Cormier pour une dissolution isotherme à 1150°C et sans 
charge qui sont de 64%, 60% et 58% de fraction surfacique au bout de 15, 30 et 60 minutes 
respectivement.  
D’autre part, l’évolution de ces valeurs n’est pas monotone entre 15 et 60 minutes rendant 
toute interprétation délicate. On peut cependant affirmer que le fait d’augmenter la durée 
du palier en température augmente la proportion de phase ’ dissoute. Ce point est à 
corréler avec la densité de précipités secondaires cubiques dans les couloirs, beaucoup plus 
faible pour des paliers de 15 minutes que pour des paliers de 30 ou 60 minutes. Cependant, 
la quantification exacte de ces précipités, assez délicate, n’a pas été réalisée dans le cadre 
de cette étude. 
3. Mécanismes microscopiques de déformation  
Nous nous proposons dans ce paragraphe, de décrire et de comparer les dislocations 
présentes ainsi que leur mode de déplacement lors des essais de fluage isothermes et 
anisothermes à 950°C et 1150°C, afin de les relier au comportement mécanique en fluage 
anisotherme. 
Les paysages de dislocations qui ont été observés sur les lames correspondantes aux essais 
de fluage décrits précédemment montrent une proportion quasi nulle de dislocations dans 
les couloirs de matrice. De plus, nous ne nous sommes pas intéressés aux dislocations 
constituant les réseaux d’interface qui sont très denses et qui ont l’air d’être, globalement, 
toujours identiques. L’essentiel des efforts s’est donc porté sur les dislocations présentes 
dans les précipités en radeaux. 
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3.1. Les systèmes de dislocations 
Des lames minces ont été prélevées dans les éprouvettes issues des essais de fluage 
isothermes et anisothermes réalisés à 1150°C. 
La procédure d’indexation des dislocations a été identique pour toutes les lames minces 
étudiées. Nous allons la décrire une fois en détail dans le cadre de l’essai isotherme à 
1150°C. 
 
3.1.1. Essais de fluage isotherme à 1150°C : Etude détaillée 
3.1.1.1. Indexation des dislocations en présence 
Le paysage des dislocations résultant d’un essai de fluage isotherme à 1150°C se caractérise 
par une proportion assez importante de dislocations localisées dans les précipités en 
radeaux et ayant une allure relativement droite comme le montre la figure III.21. Sept 
vecteurs de diffraction différents autour de plusieurs axes de zone ont été imagés afin de 
déterminer le vecteur de Burgers des dislocations en utilisant le critère d’invisibilité g.b=0. 
L’analyse du contraste de chaque dislocation en fonction du vecteur de diffraction utilisé 























Figure III. 21 : Dislocations localisées dans les précipités après essai de 
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  111   (111) (220) (202) (20 2 ) (00 2 ) ( 2 00) b  
1 V V V CR I CR CR [010] [0 1 1 ] 45° 
2 V V V CR I CR CR [010] [0 1 1 ] 45° 
3 V V V CR CR CR I [010] 
[101] et 
[1 1 0] 
90°  
et 45° 
4 V V V CR I CR CR [010] [101] 90° 
5 V V V I I I CR [010] [1 1 0] 45° 
6 V V V CR CR CR CR [010] [0 1 1 ] 45° 
7 I V V V I V V [101] [1 1 0] 60° 
 
Les dislocations numérotées de 1 à 6 sur la figure III.21 sont localisées à l’intérieur des 
radeaux alors que la dislocation N° 7 est située dans la matrice . Les dislocations présentes 
à l’intérieur des radeaux et indexées sur cette lame possèdent un vecteur de Burgers 
b=a[010] pouvant présenter trois types de contraste en fonction du vecteur de diffraction 
Figure III. 22 : Contraste des segments 2 et 3 en fonction du vecteur de diffraction 
utilisé (a) g=(11 1 ), (b) g=(111), (c) g=(220), (d) g=(20 2 ), (e) g=(202), (f) g=(00 2 ) et (g) 
g=( 2 00) 
Tableau III. 8 : Conditions de diffraction ayant permis d’indexer les vecteurs de 
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utilisé pour former l’image. La dislocation peut être soit visible si g.b≠0, soit invisible si 
g.b=0 et g.(bx)=0, soit présenter un contraste résiduel caractéristique de ce type de 
vecteur de Burgers dans le cas où g.b=0 mais g.(bx)≠0, étant le vecteur de ligne du 


















Figure III. 23 : (a) Contraste résiduel d’une dislocation coin b=a[100] selon les 
directions 1 : [011] et 2 : [01 1 ] imagée avec g=(0 2 0). Dans les 2 cas, g.b=0 mais 
g.(bx1)=2 et g.(bx2)=-2 [Link, et al., 2005] et (b) Comparaison expérience/simulation 
du contraste d’une dislocation ±a[001] selon la direction [10 1 ] [Dlouhy, et al., 1998] 
 
La direction de ligne des dislocations a également été déterminée à l’aide de la projection 
stéréographique de la lame, en déterminant, pour un vecteur g donné, l’angle entre la 
normale à la direction de ligne du segment de dislocation considéré et la direction du 
vecteur de diffraction g. Le détail du protocole est donné en Annexe III.1 et les résultats 
sont consignés dans le tableau III.8.  
On constate que ces dislocations à la forme très rectiligne sont alignées selon des 
directions du type <101>, dans le cas présent, ce sont les directions [0 1 1 ], [101] et [1 1 0]. 
Ce sont donc des dislocations en majorité mixtes avec un caractère  de 45° mais 
également des dislocations coins. De plus, en examinant la dislocation formée par les 
segments 6, 4 et 5 par exemple sur la figure III.21, on constate qu’elle est contenue dans le 
plan ( 1 1 1) qui ne contient pas le vecteur de Burgers b=a[010]. Cette dislocation coin est 
donc bien obligée de se déplacer par montée dans les radeaux et il en est de même pour 
toutes les dislocations indexées.  
 
 
Les dislocations observées dans la matrice, plus difficiles à indexer à cause de leur 
contraste moins marqué ont, pour l’une d’entre elles, un vecteur de Burgers b=a/2[101] le 
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long d’une direction [1 1 0]. Nous sommes donc en présence d’une dislocation mixte de 
caractère 60°, semblable aux dislocations de matrice reportées dans la littérature et qui 
glissent habituellement dans la matrice sur les plans {111} en laissant des segments à 60° 
sur les interfaces /’. 
 
3.1.1.2. Mesures de densité 
  
Afin d’obtenir des informations plus quantitatives sur ces systèmes et avoir une vision plus 
représentative des lames minces que les zones étudiées précédemment, des mesures de 
densité de dislocations ont été effectuées. 
Des images à faible grandissement englobant des zones relativement étendues dont un 
aperçu est donné en annexe A.III.2 ont été prises pour chacune des lames étudiées avec 
deux vecteurs de diffraction g différents du type <111> et du type <101> autour d’un 
même axe de zone <112>. Le choix de ces deux vecteurs permet de faire la distinction 
entre le système a<010> et d’autres systèmes du type a/2<110> : en fonction de l’extinction 
d’un segment sur une image prise en utilisant un vecteur de diffraction <101>, on peut 
affirmer que la dislocation est du type a<010>.  
La figure III.24 représente une de ces zones prise en mode 2 ondes dans le cas de l’essai 



















3,27 107 8350 1190 2,55 10-4 0,36 10-4 
Tableau III. 9 : Résultats de l’analyse de densité de dislocations pour l’essai de fluage 
isotherme à 1150°C/80 MPa 
 
Il est important de noter que les densités présentées dans ce tableau ne sont pas de vraies 
densités volumiques de dislocations mais plutôt des estimations puisque d’une part, 
l’épaisseur de la lame n’est pas prise en compte et d’autre part, les longueurs de ligne des 
dislocations sont mesurées à même les clichés de microscopie. Ce sont donc des longueurs 
correspondant à la projection de la ligne de dislocation  sur le plan de l’image et non pas à 
la longueur réelle de la dislocation. Pour obtenir une densité volumique plus 
représentative de la réalité, il faut donc prendre en compte l’épaisseur de la lame et 
calculer la longueur réelle de la dislocation pour chaque direction de ligne en fonction de 








































Figure III. 24 : Exemple d’une vue d’ensemble utilisée pour mesurer les 
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Pour cela, l’épaisseur de la lame a tout d’abord été déterminée en considérant qu’une 
dislocation traversant un précipité de ’ de part en part traversait également la lame 
mince. En mesurant la longueur de cette dislocation figure III.25 nous pouvons ainsi 
remonter à l’épaisseur de la lame grâce aux relations : 
sin
lvlm   et cos lve   (Equ.III.1 et III.2) 
Avec lm la longueur de la dislocation mesurée sur le cliché, lv la longueur réelle de la 
dislocation, e l’épaisseur de la lame,  l’angle entre la normale à la photo et la direction de 
la dislocation et  l’angle entre la normale à la lame et la direction de la dislocation. 
 
 
 Dislocation le long de la 
direction [101] supposée 





500 nm  
 
Figure III. 25 : Dislocation ayant permis l’évaluation de l’épaisseur de la lame MET 
 
On trouve ainsi avec lm=457 nm, =60° et =70° une épaisseur e de 180 nm. 
En faisant l’approximation que seules sont présentes dans la lame les dislocations et les 
directions des dislocations indexées au paragraphe 3.1.1.1, et en remontant pour chaque 
direction à la longueur vraie des dislocations on peut ainsi déterminer une approximation 
de la densité volumique de dislocations de la phase ’ dans le matériau.  
 
Dislocations Densité volumique (m-2) 
[010] 1,9 1012 
autres 7,16 1011 
Tableau III. 10 : Approximation de la densité volumique de dislocations de la phase 
’ dans tout le matériau après fluage isotherme à rupture à 1150°C/80MPa 
3.1.2. Essais de fluage anisothermes à 1150°C  
Parmi les essais anisothermes effectués à 1150°C, seules les éprouvettes issues des essais 
interrompus en début de palier refroidissement rapide et en fin de palier avec un 
refroidissement lent ont été observées et dans les deux cas, le même type de dislocations 
que pour le fluage isotherme a été indexé. 
 
3.1.2.1. Arrêt de l’essai en fin de palier 
La figure III.26 représente une vue d’ensemble du paysage de dislocations généré lors de 
l’essai interrompu en fin de palier avec un refroidissement lent. 
 

















 400 nm 
 
 
Figure III. 26 : Exemple d’une vue d’ensemble utilisée pour mesurer les densités de 
dislocations pour l’essai de fluage anisotherme à 1150°C/80MPa interrompu en fin 
de palier - lent 
 
L’étude plus précise de cette lame a mis en évidence des dislocations avec un vecteur de 
Burgers du type b=a[010] et des vecteurs de ligne [101], [10 1 ] et [0 1 1] comme on peut le 
voir sur la figure III.27.  
 
 

















Figure III. 27 : Configuration des dislocations après essai de fluage anisotherme à 
1150°C/80MPa interrompu en fin de palier haute température avec un refroidissement 
de fin d’essai lent (a) image MET selon g= ( 1 1 1) et (b) schéma représentatif de la zone 
(b) 
a[010] 45° 200 nm 
(a) 
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Le caractère de ces dislocations est donc coin pour la plupart avec toutefois un segment à 
45°. Là encore, les dislocations sont contenues dans des plans ne contenant pas leur 
vecteur de Burgers. Exemple en est les dislocations 1 et 2 repérées sur la figure III.27, de 
vecteur de Burgers b=a[010] et qui, avec leurs segments selon les directions [10 1 ] et [101] 
sont contenues dans le plan (010). Ces dislocations se déplacent donc forcément par 
montée dans les radeaux. 
 
En ce qui concerne les mesures de densité pour cette condition d’essai, les calculs quelque 
peu fastidieux effectués précédemment pour l’essai isotherme n’ont pas été reproduits 
totalement, et l’étude s’est bornée à la détermination d’une densité estimée par mesure 
directe des longueurs de dislocations sur les images MET, sans tenir compte de l’épaisseur 
de la lame. Ces mesures donnent une estimation de l’ordre de 2,55 1014 m-1 pour les 
systèmes de dislocations du type b=a[010] et de 0,36 1014 m-1 pour les autres systèmes. En 
estimant l’épaisseur de la lame à 160 nm ces valeurs correspondent respectivement à 1,59 
1012 m-2 et 0,22 1012 m-2. L’épaisseur de la lame a été estimée en mesurant simplement la 
longueur maximale des dislocations traversant les radeaux et supposées traverser la lame. 
 
3.1.2.2. Arrêt de l’essai en début de palier 
Si le paysage des dislocations est relativement semblable entre l’essai isotherme et l’essai 
anisotherme interrompu en fin de palier haute température à 1150°C, on observe un 
changement radical de paysage pour l’essai anisotherme interrompu en début de palier 
haute température et refroidit rapidement, comme le montre la vue d’ensemble de la 
figure III.28.  
 
 











400 nm  
(b)(a)  
Figure III. 28 : Configuration des dislocations après essai de fluage anisotherme à 
1150°C/80MPa interrompu en début de palier haute température avec un 
refroidissement de fin d’essai rapide, image MET selon g= (111) 
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La grande différence tient à la présence de dislocations supplémentaires, toutes alignées 
selon la même direction le long des précipités, et perpendiculairement à leur sens long. 
Une très grande majorité d’entre elles traversent le précipité de part en part tandis que 
d’autres partent d’une interface /’ ne sont plus visibles à partir de la moitié du précipité, 
ou bien n’ont pas de lien visible avec l’une des deux interfaces /’. 
Ces dislocations ont bien sûr été indexées, tout comme les autres dislocations dont la 
morphologie est semblable à celle observée sur les essais présentés auparavant. Les 



















On retrouve bien dans les radeaux des formes de dislocations semblables à celles qui ont 
été observées sur les figures III.21 et III.27 avec des segments bien droits et une forme 
prismatique caractéristique. On retrouve pour ces dislocations un vecteur de Burgers du 
type b=a[010] aligné selon les directions [10 1 ], [110] et [101]. Nous avons donc là encore 
des dislocations coins ou à 45° qui se déplacent par montée dans les radeaux. En ce qui 
concerne les dislocations alignées dans les radeaux, elles possèdent également un vecteur 
de Burgers du type a[010] mais sont plus ou moins alignées selon une direction moyenne 
[10 1 ], même si l’on observe dans certains cas de petites modifications du vecteur de ligne.  
De plus, le fait qu’elles soient empilées si régulièrement le long de chaque précipité ’ en 
étant espacées d’environ 60 nm pourrait laisser penser qu’elles font partie du réseau 
d’interface des radeaux. Toutefois, la figure III.30 nous montre clairement que le réseau 
d’interface pour lequel le contraste est plus prononcé est bien distinct de ces dislocations 
dans les précipités.  
 
 
Figure III. 29 : Configuration des dislocations après essai de fluage anisotherme à 
1150°C/80MPa interrompu en début de palier haute température avec un refroidissement 






















 200 nm 
 
 
Figure III. 30 : Image MET réalisée en axe de zone [0 1 0] montrant d’une part le 
réseau de dislocations localisé aux interfaces /’ et d’autre part l’empilement de 
dislocations le long des radeaux. 
 
Pour cette condition d’essai, la densité des dislocations qualifiées de « classiques » c'est-à-
dire identiques à celles rencontrées dans les autres essais de fluage à 1150°C n’a pas été 
déterminée du fait de la très grande densité des dislocations empilées dans les radeaux et 
masquant très souvent les autres.   
3.1.3. Essais de fluage isotherme à 950°C 
Un aperçu du paysage des dislocations obtenu lors de l’essai isotherme à 950°C/200MPa est 






















Figure III. 31 : Exemple d’une vue d’ensemble utilisée pour mesurer les densités de 
dislocations pour l’essai de fluage isotherme à 950°C/200MPa  
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En ce qui concerne l’indexation proprement dite, les dislocations observées après l’essai 
isotherme à 950°C appartiennent aux deux systèmes généralement activés lors du fluage 
des superalliages dont l’un d’eux a été observé pour tous les essais à 1150°C. Le premier du 
type a/2<110> localisé dans la matrice aux interfaces /’, et le deuxième du type a<100> 
localisé dans les précipités comme le montre la figure III.32. Les dislocations à l’intérieur 
des radeaux sont toujours orientées le long des directions [10 1 ] et [101] conformément à 
ce qui a été observé précédemment. Pour cette température, elles sont également 
majoritairement de caractère coin avec certains segments à 45°. Dans la matrice par 
contre, le peu de segments a/2<110> indexés (au nombre de deux), n’ont pas un caractère 



















Au niveau de la densité des différents systèmes de dislocations, les mesures des taux de 
0,86 1014 m-1 pour les systèmes a[010] et de 0,55 1014 m-1 pour les autres systèmes ont été 
déterminés.  
3.1.4. Essais de fluage anisotherme à 950°C 
L’étude MET des essais anisothermes à 950°C s’est résumée à celle des essais en fin et en 
début de palier, avec une vitesse de refroidissement lente et rapide respectivement, 





Figure III. 32 : Configuration des dislocations après essai de fluage isotherme à 
950°C/200MPa interrompu pendant le stade secondaire (a) image MET selon g= ( 1 11) et 




a/2[ 1 01] 35° 
a/2[ 1 01] coin 
[10 1 ] 
[101] 
[110] [11 1 ] 
(a) 
500 nm 
( 1 11) 
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3.1.4.1. Arrêt de l’essai en fin de palier 
La figure III.33 représente une vue d’ensemble des dislocations présentes au cours de 
l’essai anisotherme à 950°C interrompu en fin de palier avec un refroidissement lent. 
 
 














400 nm  
 
 
Figure III. 33 : Exemple d’une vue d’ensemble utilisée pour mesurer les densités de 
dislocations pour l’essai de fluage anisotherme à 950°C/200MPa interrompu en fin de palier 
avec un refroidissement lent 
Sur cette lame dont la zone étudiée précisément est représentée sur la figure III.34, on 
retrouve les systèmes a<010> coins alignés le long de directions <110> dans les radeaux 
mais on observe également des dislocations a/2<110> à 60°, comme on peut le voir sur la 
figure III.34.c. La matrice est quant à elle principalement occupée par les systèmes 































Figure III. 34 : Configuration des dislocations après essai de fluage anisotherme à 
950°C/200MPa interrompu en fin de palier avec un refroidissement de fin d’essai 
rapide (a) image MET selon g= (1 1 1), (b) image MET selon g= (111) et (c) schéma 
représentatif de la zone 
a/2[01 1 ] 60° 
a/2[ 1 10]  
a/2[10 1 ]  
a[010] coin 
(c) 





Au niveau de la densité des différents systèmes de dislocations nous trouvons des valeurs 
de 2,3 1014 m-1 pour les systèmes a[010] et de 2,88 1014 m-1 pour les autres systèmes. En 
estimant l’épaisseur de la lame à 180 nm, ces valeurs correspondent respectivement à 1,64 
1012 m-2 et 2,05 1012 m-2. 
 
3.1.4.2. Arrêt de l’essai en début de palier 
Nous allons à présent nous intéresser aux dislocations formées lors de l’essai anisotherme 
interrompu en début de palier, toujours dans les conditions 950°C/200 MPa.  
 
Force est de constater que le paysage (figure III.35) est assez différent de ce qui a été 
observé précédemment. Cette différence a été confirmée lors de deux séances 
d’observation soit sur 4 zones en tout. Tout d’abord la morphologie des dislocations est 
différente. On ne retrouve plus cette forme prismatique et rectiligne caractéristique des 
dislocations dans les radeaux mais à la place, on obtient des dislocations un peu courbes, 
traversant ou non le radeau, perpendiculairement à son sens long. L’indexation de ces 
dislocations met toutefois en évidence des vecteurs de Burgers du type b=a[100], c'est-à-
dire là encore, un type de dislocation qui ne peut pas être activé par la contrainte 
appliquée. Parmi elles, ont été observées à plusieurs reprises des dislocations au contraste 
double (comme la dislocation 3 figure III.35) qui n’ont pas pu être indexées. Du fait de 
leur courbure assez douce, la direction de ces dislocations est assez délicate à déterminer. 
Une approximation de droite pour les dislocations 1 et 2 donne une direction de ligne  
selon [00 1 ], qui n’est pas vraiment une direction usuelle pour des dislocations de ce type. 
 
 













 ?  
 




Figure III. 35 : Configuration des dislocations après essai de fluage anisotherme à 
950°C/200MPa interrompu en début de palier avec un refroidissement de fin d’essai 
de trempe (a) image MET selon g= (11 1 ) et (b) schéma représentatif de la zone 
 
Pour cette lame, nous n’avons pas réalisé de vue d’ensemble, les mesures de densité des 
différents systèmes de dislocations n’ont donc pas pu être déterminées dans ces conditions 
d’essai. On peut cependant remarquer pour cet essai de fluage à 950°C/200MPa 
interrompu en début de palier, l’absence de dislocations supplémentaires empilées dans les 
radeaux contrairement à ce qui a été observé à 1150°C/80MPa pour un essai identique.  
3.2. Bilan des observations 
Parmi toutes les dislocations qui ont été observées lors des essais isothermes et 
anisothermes, à 1150°C et 950°C, un grand nombre de caractéristiques communes se 
dégagent. Tout d’abord, deux systèmes de dislocations reviennent systématiquement : le 
système a/2<110> à 60° pouvant se situer dans la matrice mais également dans certains 
précipités à la température de 950°C mais surtout, le système a<100> que l’on retrouve à 
l’intérieur des radeaux quelles que soient les conditions d’essais. Ces dislocations sont, 
conformément à ce que l’on peut trouver dans la littérature [Bonnet, et al., 1989; Dlouhy, 
et al., 1998; Eggeler, et al., 1997; Epishin, et al., 2004; Kostka, et al., 2006; Kostka, et al., 
2007; Link, et al., 1998; Link, et al., 2005; Louchet, et al., 1986, Sarosi, et al., 2007; Zhang, 
et al., 2006], alignées selon des directions du type <110>, sont coins pour la plupart et se 
déplacent en traversant les radeaux de part en part par un mécanisme de montée 
puisqu’elles sont systématiquement contenues dans des plans ne contenant pas le vecteur 
de Burgers a[010].  
En ce qui concerne leur caractère, on trouve des segments coins tandis que d’autres sont à 
45°. La stabilité énergétique des différents segments d’une dislocation ayant un b donné 
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dépend d’une part de sa direction de ligne et donc de son caractère, et d’autre part, du plan 
qui la contient. 
 
Enfin, si ces dislocations a[010] sont présentes pour toutes les conditions d’essai, leur 
densité est toutefois plus importante pour les essais à 1150°C comme le montre le tableau 





























3,7 107 3200 2045 0,66 1012 0,42 1012 130 
T11 
950°C/200MPa 
Fin palier – 
Vref lente 




Vref lente  





1,03 108 34520 12900 1,45 1012 0,66 1012 180 
Tableau III. 11 : Densités de dislocations estimées en fonction des systèmes activés et des 
différentes conditions de fluage comparées à la densité de dislocations mesurée de façon 
plus précise pour l’essai à 1150°C/80MPa isotherme 
 
Ces résultats permettent de comparer l’occurrence des différents systèmes de dislocations 
pour chaque condition d’essai et montrent que, pour les essais de fluage à 950°C 
isothermes ou anisothermes, le système de dislocations a[010] est aussi important que les 
autres systèmes a/2<110> ou a[100] ou a[001] alors que pour les essais à 1150°C, le premier 
système a[010] est largement majoritaire. 
 
 
Pour résumer ces observations en microscopie électronique en transmission nous pouvons 
dire que la montée des dislocations à l’intérieur des radeaux est activée, que ce soit à 950°C 
ou à 1150°C. Dans tous les cas nous retrouvons des dislocations du type b=a[010] mais les 
études de densité des différents systèmes microscopiques montrent que la proportion de 
ces dislocations est plus importante à 1150°C qu’à 950°C. Il faut de plus remarquer que ces 
dislocations ont un vecteur de Burgers rendant leur facteur de Schmid S nul. Elles ne 
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reçoivent donc aucune force directe de la part de la contrainte appliquée et sont donc 
activées autrement.. Enfin, le paysage de dislocations de l’essai anisotherme arrêté en 
début de palier à 1150°C montre que le fait de cycler thermiquement lors du fluage 




Les analyses microscopiques mettant en évidence la montée de systèmes de dislocations 
ayant un facteur de Schmid nul vis-à-vis de la contrainte appliquée, il faut trouver la force 
motrice de leur déplacement par montée observé au cours de cette étude. Le mécanisme 
proposé par Epishin dans les superalliages [Epishin, et al., 2004], par Mompiou et Caillard 
dans les quasi cristaux [Mompiou, et al., 2007; Mompiou, et al., 2008], et présenté au 
chapitre I §2.2.2.2 pourrait être à même de décrire la situation.  
Ce mécanisme est basé sur un échange de lacunes entre deux systèmes de dislocations 
différents. Le système 1 est localisé aux interfaces /’ au niveau des réseaux de 
dislocations. Il est composé de dislocations du type a/2<110> qui se combinent par réaction 
pour former des dislocations du type a<001> activées par la contrainte appliquée (facteur 
de Schmidt non nul). Ces dislocations coins vont se déplacer par montée et fournir des 
lacunes en direction du système de dislocations 2. Ce dernier est constitué de dislocations 
du type a[100] ou a[010] qui ne sont pas activées par la contrainte mais qui se nourrissent 
du flux de lacunes provenant des interfaces afin de traverser les radeaux par un mécanisme 
de montée.  
3.3.1. Estimation des vitesses de montée par la diffusion à 1150°C 
Dans ce qui suit, nous allons tenter de vérifier si ce modèle est applicable dans le cas 
présent, en déterminant notamment les flux de lacunes engagés ainsi qu’une estimation 
des vitesses de montée des dislocations dans les radeaux via les densités de dislocations 
déterminées précédemment. En ce qui concerne cette vitesse de montée, nous nous 
intéressons à un système dont le facteur de Schmid vis-à-vis de la contrainte appliquée est 
nul. Ce n’est donc pas le déplacement de ce système qui permet la déformation de 
l’échantillon dans la direction [001] mais celui du système 1 dans les réseaux. Cependant, 
nous avons conservation du volume lors de l’essai de fluage et de plus, le système 2 se 
déplace grâce au flux de lacune produit par le système 1. Les déformations de ces deux 
systèmes doivent donc se compenser de telle sorte que 1=-2. La corrélation entre la vitesse 
de déformation en fluage (assurée par le système 1) et la densité du système 2 peut donc 
être utilisée pour déterminer leur vitesse de montée. 
 
Pour cela, nous allons assimiler les radeaux à un milieu semi infini d’épaisseur constante e 
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e = 400 nm














Figure III. 36 : Modélisation de l’interaction entre deux systèmes de dislocations se 
déplaçant par montée : le système 1 localisé aux interfaces /’ et le système 2 à l’intérieur 
des radeaux 
Estimation de la vitesse de montée des dislocations dans ’ à partir de la vitesse de fluage 
secondaire: 
 
L’évaluation un peu plus précise de la densité de dislocations pour l’essai isotherme à 
1150°C/80MPa a permis d’obtenir une estimation de la vitesse de montée des dislocations 
dans la phase’. On considère donc une densité totale de dislocations dans ’ tous systèmes 
confondus, de 2,6 1012 m-2 (tableau III.9). Cette densité étant rapportée à la surface totale 
du matériau (+’), on obtient pour 1150°C et une fraction volumique de précipités 
d’environ 50% une densité de dislocations de’ dans la phase ’ d’environ 5 1012 m-2. 
 
La vitesse de déformation du matériau est liée à la vitesse de déplacement des dislocations 
par la loi d’Orowan : 
vbm ..    (Equ.III.3) 
 
avec   la vitesse de déformation des précipités, m  la densité de dislocations mobiles, b 
leur vecteur de Burgers et v leur vitesse.  
Nous en déduisons qu’un ensemble de dislocations m  qui parcourt une distance l 
produit un incrément de déformation :  
  
lbm  ..   (Equ.III.4) 
 
Ainsi, pour la densité de dislocations mesurée, un paramètre de maille d’environ 3,5 A et 
une épaisseur de radeaux de 400 nm, la traversée des radeaux ’ par les dislocations produit 
une déformation de  = 0,054%. 
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Pendant l’état quasi-stationnaire du stade secondaire, la vitesse de fluage doit être égale à 
la vitesse de montée des dislocations dans la phase ’ ce qui se traduit par l’équation : 
 
tfluagedislo 
     (Equ.III.5) 
 
Avec t  l’intervalle de temps nécessaire à la dislocation du système 2 pour traverser un 
précipité de ’ par montée. On obtient alors pour la vitesse de fluage mesurée de 13 10-4 h-1 
(soit 3 10-7 s-1) une vitesse de montée v=0,22 nm.s-1. Cette vitesse de montée (calculée en 
considérant que toutes les dislocations présentes dans les radeaux sont mobiles et 
traversent ces derniers de part en part) peut paraître faible et constitue sûrement une sous 
évaluation de la vitesse de montée véritable. Cependant, ce résultat montre bien que la 
densité de dislocations que l’on trouve dans les précipités est largement suffisante pour 
créer la déformation observée dans le matériau car la vitesse de déformation étant connue, 
d’après la loi d’Orowan, si la vitesse de montée réelle des dislocations est supérieure à la 
vitesse calculée dans cette étude, alors la densité de dislocations mobiles dans les précipités 
est inférieure à la densité de dislocations que nous avons mesurée. 
 
Estimation du flux de lacune nécessaire pour assurer la montée des dislocations dans les 
radeaux 
 
Afin d’estimer le flux de lacunes nécessaire à la montée des dislocations dans les radeaux à 
une vitesse de 0,22 nm.s-1, la situation est modélisée selon la figure III.36.  
En considérant une densité moyenne de dislocations dans les radeaux de 5. 1012 m-2, on 
obtient d’après la relation   
eYm .
1 = 5. 1012 m-2 
 
avec Y la distance entre deux dislocations dans ’ et e l’épaisseur des radeaux une valeur de 
Y égale à 500 nm. 
La production de lacunes est donc assurée par le système 1. La force subie par ces 






.)ln(  (Equ.III.6) 
 











appexp.0   (Equ.III.7)  
 
Pour cela il nous faut avoir accès à la concentration en lacunes à l’équilibre 0c  dans les 
radeaux à 1150°C déterminée en annexe III.4 et qui est de 0,8 mol. m-3. 
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Nous obtenons alors une concentration en lacunes aux interfaces ilc de 0,8347 mol. m-3. 
 
Le flux de lacunes qui va alors naître entre les interfaces et l’intérieur des radeaux à la 
concentration d’équilibre, c'est-à-dire le flux de lacunes allant du système 1 vers le 













avec lc la concentration en lacunes au niveau des dislocations du système 2. 
Il vient ainsi une valeur du flux de lacunes du système 1 vers le système 2 :   
lJ de 5,2 10-13 mol.m-2.s-1. 
 
Estimation de la vitesse de montée possible des dislocations grâce à la valeur du flux de 
lacunes entre les systèmes 1 et 2 déterminé précédemment : 
 
A partir de la valeur de ce flux, nous pouvons remonter à la vitesse de montée des 
dislocations du système 2 pour la comparer à la vitesse déterminée en premier lieu, à partir 
de la densité de dislocations mesurée en considérant que toutes les dislocations sont 
mobiles. Il nous faut dans un premier temps déterminer l’expression du flux de lacunes 
nécessaire pour activer la montée des dislocations considérées précédemment :  
 
Considérons une lacune qui va arriver sur une ligne de dislocation. Elle va faire monter 
une longueur de la ligne a d’une distance de a/2. Il faudra donc l/a lacunes pour faire 
monter une dislocation de longueur l d’une distance de a/2. 
 
Le nombre des lacunes par unité de temps N qui vont engendrer un déplacement de la 
dislocation de longueur l à la vitesse v est à présent égal à : 
²a
vlN 2  (Equ.III.9) 
En exprimant le flux de lacunes c'est-à-dire le nombre de lacunes par unité de surface et 
par unité de temps selon la formule : 
Yl
NJ l 2
  (Equ.III.10) 
 
et en injectant l’équation III.9 dans cette formule nous obtenons comme expression du 
flux de lacunes vJ  partant d’une des deux interfaces: 
²Ya
vJ l   (Equ.III.11) 
 
En égalant les deux expressions de ce flux (Equ. III.8 et Equ. III.11), la vitesse de montée 
des dislocations s’exprime selon la formule : 
 












 soit 1,88 10-5 m.s-1 c’est à dire une vitesse de 1,88 104 nm.s-1 ou 18 
μm. s-1.  
Cette vitesse qui rappelons le, est la vitesse que les dislocations peuvent atteindre grâce au 
flux de lacunes échangé, est nettement supérieure à la vitesse déterminée à partir des 
densités mesurées, en considérant que toutes les dislocations sont mobiles et qui constitue 
la vitesse minimale à atteindre pour déformer le matériau.  
La conclusion qui se dégage de ces calculs est que la diffusion n’est en aucun cas un facteur 
limitant dans la montée des dislocations. Au contraire, les flux de lacunes produits aux 
interfaces sont bien plus importants que ce qui est nécessaire pour faire monter les 
dislocations à l’intérieur des radeaux. 
3.3.2. Estimation des vitesses de montée par la diffusion à 950°C 
Une démarche analogue à celle présentée précédemment permet de calculer grâce à la loi 
d’Orowan pour une vitesse de fluage secondaire à 950°C de 1,22 10-8 s-1 et une densité de 
dislocations mesurée de 1,22 1012 m-² une déformation produite par les dislocations sur un 
radeau de 400 nm d’épaisseur de 0,0003% et donc une vitesse de déplacement égale à 
0,016 nm.s-1. 
On peut de même calculer la vitesse de déplacement possible de ces dislocations grâce aux 
concentrations d’équilibre en lacunes. Pour une concentration en lacunes à l’équilibre de 4 
10-7, un coefficient de diffusion des lacunes de 1,48 10-9 m².s-1 et une concentration en 
lacunes à l’interface de 5,58 10-2 mol.m-3, la vitesse de traversée des radeaux (d’épaisseur 
e=400 nm) est alors v=100 nm.s-1 (Les calculs des différentes concentrations et coefficients 
sont donnés en annexe A-III-4).  
Cette vitesse de déformation est encore nettement suffisante pour produire la déformation 
constatée. 
 
3.3.3. Conclusion sur le modèle : 
Les calculs précédents ont montré qu’à 950°C comme à 1150°C, les flux de lacunes 
diffusant entre les deux systèmes de dislocations sont largement suffisants pour assurer les 
vitesses de déformation observées. La diffusion n’est donc pas un facteur limitant dans 
cette étude, par contre la loi d’Orowan nous permet de dire que la densité de dislocations 
mobiles est inférieure à celle que nous avons mesurée. Le facteur limitant responsable de 
l’effet ou de l’absence d’effet du cyclage thermique est donc en forte relation avec la 
densité de dislocations mobiles présentes dans le matériau et susceptibles d’absorber des 
lacunes. 
4. Discussion et mécanisme proposé 
Les résultats de cette étude ont mis en évidence une différence de comportement entre le 
fluage isotherme et le fluage anisotherme pour les températures de 950°C et 1150°C. Le 
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choix de ces températures avait deux buts : d’une part évaluer l’effet de la dissolution de la 
phase durcissante ’ et d’autre part préciser le rôle des différents systèmes de dislocations 
pouvant être activés avec notamment le rôle de la montée de dislocations du type a<100] 
dans les radeaux.  
 
Les comparaisons entre les courbes de fluage et les microstructures obtenues révèlent 
l’absence d’effet du cyclage thermique à la température de 950°C et montrent que l’effet 
de la dissolution de la phase ’ aux hautes températures joue véritablement un rôle sur le 
phénomène d’accélération de fluage en sollicitation anisotherme.  
De plus, les analyses en microscopie électronique en transmission des différents paysages 
de dislocations indiquent que le phénomène de montée des dislocations, thermiquement 
activé, est tout de même actif à 950°C du fait de la présence de dislocations coins aux 
segments non coplanaires pour toutes les configurations étudiées. Enfin, les vecteurs de 
Burgers de ces dislocations sont la plupart du temps du type a<100] dans les radeaux : le 
mouvement de ces dislocations n’est pas activé par la contrainte appliquée.  
4.1. Evolutions microstructurales au cours du fluage anisotherme 
Dans ce qui va suivre, nous allons discuter des résultats microstructuraux obtenus lors des 
essais anisothermes réalisés à 1150°C dans différentes conditions résumées sur la figure 
III.37. Nous considérerons alors que les états fin de palier – trempe et début de palier – 
trempe représentent au plus près les microstructures telles qu’elles étaient aux hautes 
températures à la fin et à la première seconde du palier haute température respectivement. 
 
Figure III. 37 : Schéma représentant les essais réalisés en fluage anisotherme à 
1150°C et interrompus en différents endroits du palier haute température avec 


















Lors du palier haute température à 1150°C, la phase ’ se dissout et sa fraction volumique 
avoisine les 50%. La matrice se retrouve saturée en éléments ’ gènes qui vont reprécipiter 
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lors de la phase de refroidissement et former la précipitation secondaire rencontrée dans 
les couloirs de matrice lors de tous les essais anisothermes à 1150°C. 
Si l’on regarde à présent la mesure des périodes des structures représentatives du nombre 
de radeaux, on s’aperçoit que, dans le cas des essais interrompus en début de palier, elle 
reste constante quelle que soit la vitesse de refroidissement alors que pour les arrêts en fin 
de palier, elle varie de façon assez importante puisqu’elle passe de 908 nm sur le palier 
haute température à 690 nm sur le palier basse température avec une vitesse de 
refroidissement lente. On peut donc affirmer qu’entre la microstructure présente sur le 
palier haute température et la microstructure présente à basse température entre chaque 
cycle, le nombre de radeaux augmente. Il y a donc, en plus de la précipitation secondaire 
dans les couloirs de matrice, formation de nouveaux radeaux d’une taille sensiblement 
inférieure à ceux initialement présents sur le palier haute température au moment de la 








formés lors du 
refroidissement lent 
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Figure III. 38 : Différence entre les radeaux formés lors du refroidissement de 
fin de cycle et les radeaux provenant de la mise en radeaux initiale 
 
Un point important à noter est que cette précipitation s’opère très rapidement lors du 
refroidissement puisque, si l’on considère qu’en dessous de 900°C la fraction surfacique de 
la phase ’ n’évolue plus, le laps de temps (entre 1150°C et 900°C) où ces précipités sont 
susceptibles de se former ne représente qu’une fenêtre de 73 secondes. Par contre, lors de 
la remontée en température au cycle suivant, la période augmente tout en restant 
inférieure à la valeur représentant l’état de fin de palier aux hautes températures, passant 
de 690 nm à 805 nm. C’est le signe que l’on dissout un certain nombre de radeaux, sans 
toutefois revenir à l’état microstructural de fin du palier. Le temps passé entre 900°C et 
1150°C lors de cette remontée en température étant de 170 secondes environ, nous 
mettons ainsi en évidence le fait que tous les précipités formés lors des 73 secondes de 
descente en température entre 1150°C et 900°C ne sont pas dissous lors de la phase de 
remontée. Ce comportement peut se traduire de deux façons. La première est que le 
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phénomène de germination des précipités est plus rapide que le phénomène de 
dissolution, et la deuxième que les radeaux sont stabilisés vis-à-vis de la dissolution, peut 
être par les réseaux de dislocations d’interface. Les expériences de dissolution de la phase ’ 
rencontrées dans la littérature intéressent principalement les précipités cubiques exposés à 
des traitements thermiques sans chargement mécanique [Cormier, 2006; Grosdidier, et al., 
1998]. Très peu d’informations sont donc disponibles sur la dissolution de la phase ’ en 
radeaux en cours de fluage et qui plus est, en fluage anisotherme. Il est cependant montré 
que lors du fluage isotherme, les radeaux établis n’ont pas tendance à se dissoudre mais 
plutôt à conserver une épaisseur stable voir à s’épaissir du fait du murissement d’Ostwald 
[MacKay, et al., 1985; Nathal, et al., 1983; Pollock, et al., 1994] et de l’accumulation de 
déformation [Epishin, et al., 2000].     
 
Un dernier point concernant les phénomènes de dissolution/précipitation est que le fluage 
anisotherme accélère la dissolution de la phase ’ par rapport à un essai de fluage 
isotherme. Les mesures de fraction surfacique effectuées après un essai de fluage isotherme 
à 1150°C interrompu dans le stade secondaire sont de l’ordre de 56%, en cohérence avec la 
littérature puisque Cormier donne une valeur d’équilibre à 1150°C de 58% après un 
maintien en température sans chargement mécanique [Cormier, et al., 2007]. En 
comparaison, pour tous les essais anisothermes réalisés à 1150°C et interrompus dans le 
stade secondaire, nous avons relevé des valeurs de fraction surfacique comprises entre 40 
et 47%, en fonction des moments d’interruption des essais. Le fait de cumuler des cycles 
avec un palier haute température de 30 minutes, (temps inférieur au temps nécessaire 
pour atteindre la fraction surfacique d’équilibre lors d’un maintien isotherme sans charge) 
affecte donc d’avantage la microstructure qu’un maintien isotherme sous une charge 
identique. Nous pouvons donc penser qu’au fur et à mesure que le nombre de cycles vu 
par le matériau augmente, la proportion de phase ’ qui reprécipite dans la matrice 
augmente et la proportion de phase ’ qui reprécipite sur les radeaux non dissous diminue. 
 
Si l’on s’intéresse à présent à la vitesse de refroidissement de fin d’essai, on peut voir que 
son influence sur les microstructures, et notamment sur la précipitation secondaire dans 
les couloirs de matrice est loin d’être négligeable. En effet, trois vitesses de refroidissement 
ont été testées et on peut remarquer une relation très étroite avec la taille mais aussi la 
morphologie des précipités secondaires. Pour des vitesses très rapides (dans le cas de la 
trempe), la précipitation secondaire se présente sous forme de petites sphères réparties de 
façon totalement homogène dans les couloirs de matrice. Lorsque l’on passe à une vitesse 
un peu plus lente qualifiée de rapide dans ce manuscrit, la morphologie commence à 
changer, les précipités deviennent sensiblement cubiques même si cette morphologie reste 
encore hésitante. De plus, leur taille est légèrement supérieure au cas de la trempe. Enfin, 
en cas de vitesse lente, c'est-à-dire pour la vitesse vue par le matériau lors de la descente 
en température à chaque cycle du fluage, la morphologie cubique des précipités 
secondaires est franchement établie. Ces derniers ont de plus des tailles 2 à 3 fois 
supérieures à celles formées pour les vitesses de trempe et rapide et sont répartis de façon 
beaucoup moins homogène dans la matrice comme le montre la figure III.39. On constate 
en effet une « agglomération » si l’on peut dire de précipités cubiques au centre des 
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couloirs, puis de part et d’autre, une bande de matrice comportant une fine précipitation 
tertiaire avant de retrouver de petits précipités secondaires accolés aux interfaces /’ et 



















Figure III. 39 : Image MET en fond noir montrant la structure de la précipitation 
secondaire obtenue dans le cas d’un essai anisotherme à 1150°C/80MPa 
interrompu en fin de palier avec un refroidissement lent  
 
 
Le dernier commentaire que l’on peut faire sur ces précipités secondaires cubiques est 
relatif à leur composition chimique ou à l’état d’ordre qui les caractérise. En effet lors des 
observations en microscopie électronique en transmission, cette précipitation secondaire 
n’a pas été visible en champ clair contrairement aux radeaux. Il a fallu des observations en 
champ sombre pour les apercevoir (figure III.39). Cette différence notable pourrait être 
liée soit à une différence de composition chimique au niveau des précipités, soit à un état 
d’ordre inférieur à celui des radeaux rapprochant la structure des précipités de la solution 
solide constituant la matrice. Des analyses EDX effectuées sur un microscope électronique 
en transmission muni d’une pointe à effet de champ ont permis de démontrer 
qualitativement que ces petits précipités étaient appauvris en aluminium (élément ’ gène) 
et enrichis en chrome et en cobalt (éléments  gènes). La précipitation secondaire n’a donc 
pas exactement la même composition chimique que les radeaux puisqu’ils sont plus riches 
en éléments  gènes. Une différence de composition n’est en elle-même pas surprenante. 
Elle est le signe des ségrégations qui font suite aux phases de dissolution successives à 
chaud, et qui sont le témoignage de vitesses de diffusion différentes pour chaque élément 
chimique. 
Il est de plus montré dans la littérature [Royer, et al., 1999] qu’à des températures 
supérieures à 1000°C comme c’est le cas ici, la phase ’ n’est plus aussi ordonnée qu’aux 
basses températures. Des sauts atomiques vont désordonner la structure L12, sans toutefois 
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provoquer une transformation en solution solide de type . Au vu de leur taille, le 
paramètre d’ordre de ces précipités cubiques doit donc être inférieur à celui des radeaux 
sur la totalité de leur volume. Ce comportement rejoint les travaux de S.Raujol [Raujol, 
2004] sur les superalliages polycristallins pour applications disques de turbine.  
 
La vitesse de refroidissement exerce donc une influence très forte sur la précipitation 
secondaire ce qui, en soit, n’est guère surprenant. Une remarque identique peut d’ailleurs 
être formulée en ce qui concerne l’épaisseur des radeaux, puisqu’à moment d’interruption 
identique (fin ou début de palier), plus la vitesse de refroidissement augmente, plus 
l’épaisseur des radeaux diminue. Cependant, si l’on compare maintenant l’épaisseur des 
radeaux entre un arrêt en début de palier et un arrêt en fin de palier, on constate que 
l’effet de la vitesse de refroidissement peut être masqué par l’effet de la dissolution sur le 
palier. En effet, en considérant l’essai fin de palier avec un refroidissement lent avec les 
essais en début de palier refroidissement rapide et de trempe, on peut voir que le premier a 
les radeaux les moins épais (400 nm contre 480 et 410 nm respectivement, l’essai fin de 
palier trempé ayant des radeaux d’une épaisseur de 356 nm). Ceci souligne le fait que les 
radeaux épais se dissolvent fortement sur le palier haute température et perdent ainsi 
jusqu’à 13% de leur épaisseur.  
 
Un dernier aspect concernant les microstructures qui mérite d’être discuté est bien 
entendu les paysages de dislocations observés et notamment la grande densité de 
dislocations coins du type a[010] apparaissant après l’essai interrompu en début de palier, 
visible sur la figure III.28, et qui contraste avec le paysage de dislocations d’un essai 
interrompu en fin de palier. Ces dislocations sont à l’évidence relâchées dans le matériau 
pendant la phase de remontée en température mais leur formation n’est pas évidente à 
expliciter. Une explication sera proposée au paragraphe suivant. Cette libération de 
dislocations très rapide dans le matériau ainsi que la forte activité de montée qui doit en 
découler à l’intérieur des radeaux pourraient ainsi être à l’origine de la déformation du 
pseudo primaire observée en début de chaque cycle au cours du fluage anisotherme et 
responsable des accélérations de vitesse de fluage. 
 
A la lumière de tous ces résultats, nous sommes à présent à même de proposer un 
mécanisme expliquant les évolutions microstructurales étape par étape au cours d’un cycle 
du fluage anisotherme ainsi que les accélérations de fluage observées. Les différents états 
A, B, C et D sont repérés sur la figure III.37. 
 
De A vers B, nous passons de l’état haute température (1150°C) à la température ambiante 
lentement. On constate que la période diminue ce qui signifie que pendant le 
refroidissement, de nouveaux radeaux sont créés dans les couloirs de matrice. Cette 
formation semble être due à la coalescence des petits précipités secondaires cubiques 
apparaissant dans les couloirs de matrice. En effet, Grosdidier confirme que la germination 
de précipités, que ce soit sous ou sans contrainte, est homogène et produit des précipités 
qui sont forcément cohérents avec la matrice, les modifications morphologiques 
intervenant a posteriori [Grosdidier, 1992]. Parallèlement à la diminution de la période, 
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l’épaisseur moyenne des radeaux augmente, signe que ces derniers s’élargissent. Nous 
avons donc création de nouveaux radeaux et élargissement des anciens ce qui induit une 
augmentation de la fraction surfacique. 
De B vers C, nous passons de l’état basse température à la température de consigne très 
rapidement (en 300 secondes). On constate une augmentation de la période trahissant la 
disparition de certains radeaux par dissolution. Dans le même temps l’épaisseur moyenne 
des radeaux augmente et la fraction surfacique diminue. On peut donc affirmer qu’une 
partie des « jeunes radeaux », d’une taille inférieure à celle des radeaux d’origine (comme 
le montre la figure de la microstructure de la figure III.38) formés à l’étape précédente 
disparait lors de cette montée en température. Par contre, les radeaux d’origine, plus épais, 
ne se dissolvent pas puisque leur épaisseur varie très peu et tend même à augmenter 
sensiblement. Il semble donc que ces radeaux soient très stables, peut être du fait de la 
présence de leur réseau d’interface qui les stabilise. Dans le même temps, une grande 
quantité de dislocations toutes parallèles apparait à l’intérieur des radeaux. Cette 
augmentation subite de la densité de dislocations va entrainer la pénétration dans les 
radeaux de toute une partie du réseau qui va ensuite le traverser massivement. Ce 
phénomène peut ainsi être responsable du pseudo primaire observé à chaque début de 
cycle et donc des accélérations de fluage observées à 1150°C en sollicitation anisotherme. 
 
L’étape de C vers D ne correspond à aucune étape existante lors du cyclage thermique car 
l’état D n’existe pas sur un cycle au cours d’un essai de fluage. Cependant, au cours de ce 
refroidissement rapide mais qui n’est pas considéré comme une trempe, on constate que la 
période est constante : aucun radeau n’est créé dans la matrice. Par contre, les radeaux 
d’origine grossissent : la fraction surfacique augmente. 
 
Enfin, le passage de C vers A correspond à l’évolution de microstructure qui a lieu sur le 
palier haute température, c'est-à-dire à 1150°C sous contrainte en accumulant de la 
déformation. Dans ces conditions, la période augmente donc des gros radeaux sont 
dissous : l’épaisseur moyenne des radeaux diminue tout comme la fraction surfacique. Il 
faut donc un maintien en température important couplé à de la déformation pour parvenir 
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 113Figure III. 40 : Synopsis de l’évolution des microstructures au cours d’un cycle 









Chapitre III : Microstructures et mécanismes de déformation en fluage anisotherme 
 
 114
4.2. Diffusion des lacunes 
Comme il a été rappelé au début de ce paragraphe, des dislocations coins du type a<010], 
alignées selon des directions <110> et se déplaçant par montée à l’intérieur des radeaux de 
’ ont été mises en évidence quelle que soit la température et le type des essais de fluage 
(1150°C ou 950°C, isotherme ou anisotherme) au cours de cette étude. Ces dislocations ont 
été observées à plusieurs reprises dans la littérature, dans le cas d’essais de fluage 
isothermes en régime hautes températures et faibles contraintes (de 900°C à 1150°C) 
[Bonnet, et al., 1989; Dlouhy, et al., 1998; Eggeler, et al., 1997; Epishin, et al., 2004; 
Kostka, et al., 2006; Kostka, et al., 2007; Link, et al., 1998; Link, et al., 2005; Louchet, et al., 
1986; Sarosi, et al., 2007; Zhang, et al., 2006]. Il est important de remarquer que ces 
dislocations a[100] ou a[010] ne possèdent pas de composante selon l’axe de traction [001]. 
Leur facteur de Schmid est donc nul vis-à-vis de la contrainte appliquée ce qui implique 
que ces systèmes ne ressentent pas la contrainte extérieure appliquée. Pour expliquer leur 
mouvement de montée à l’intérieur des radeaux, Epishin [Epishin, et al., 2004] propose un 
modèle basé sur un échange de lacunes entre deux systèmes de dislocations différents, se 
déplaçant tous les deux par montée (figure I.11). Un de ces systèmes, localisé au niveau des 
réseaux d’interface produit des lacunes en montant. Les lacunes émises constituent alors 
un flux pouvant alimenter et soutenir la montée du système 2 localisé à l’intérieur des 
radeaux. Ce modèle a également été proposé par Mompiou et Caillard [Mompiou, et al., 
2007; Mompiou, et al., 2008] afin d’expliquer la montée de certains systèmes dans les quasi 
cristaux.  
Les observations de cette étude semblent donc confirmer ce mécanisme d’échange de 
lacunes dans toutes les conditions d’essais testées. Cependant, une idée de Caillard 
[Caillard, 2008] était que ce mécanisme pouvait également expliquer les accélérations de 
fluage observées en régime anisotherme sur les superalliages, sa théorie étant basée sur 
















Figure III. 41 : Modèle de Caillard décrivant l’interaction entre les deux 
systèmes de dislocations exacerbée par la sursaturation en lacunes due 
au cyclage thermique (d’après [Caillard, 2008])  
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Sur le palier haute température, le matériau se trouve dans un état quasi stationnaire où le 
système 1 fournit des lacunes au système 2, permettant ainsi le cisaillement des radeaux et 
donc la déformation du matériau. A la fin du palier, la température chute brutalement. 
Ceci a pour effet de figer en partie l’état des hautes températures et de produire une 
sursaturation en lacunes lors du retour aux basses températures. Cette sursaturation 
permettrait ainsi de maintenir un flux de lacunes normalement inexistant à des 
températures aussi basses, et donc de maintenir le phénomène de montée du système 2 
dans les radeaux aux basses températures. Cette force chimique va finalement s’atténuer 
au fur et à mesure que l’on avance dans le palier basse température, mais aura épuisé la 
concentration en lacunes au niveau des interfaces. Puis la température remonte très 
rapidement. Au niveau des réseaux d’interfaces, la concentration en lacunes est nettement 
inférieure à ce qu’elle devrait être à 1150°C : les interfaces sont sous saturées en lacunes. Il 
va s’en suivre une forte activation du système 1 pour produire des lacunes et retrouver la 
concentration d’équilibre : le système 2 s’active à son tour fortement en recevant toutes les 
lacunes produites aux interfaces. Ceci engendre une forte déformation du matériau par 
montée des deux systèmes qui pourrait être à l’origine du pseudo primaire observé avant 
de retrouver un nouvel état quasi stationnaire : le pseudo secondaire. Lors des essais à 
950°C par contre, la concentration d’équilibre en lacunes est inférieure à celle à 1150°C, 
cet effet de la sursaturation aux basses températures est beaucoup plus faible, expliquant 
ainsi l’absence d’effet du cyclage thermique à cette température. 
 
Les calculs de diffusion effectués au paragraphe 3.3. avaient pour but de valider ou pas ce 
modèle en quantifiant les flux de lacunes pouvant être mis en jeu entre les systèmes des 
interfaces et du centre des radeaux, en s’appuyant sur les mesures de densité de 
dislocations pour les différentes conditions d’essais, tout en gardant à l’esprit que 
d’importantes approximations sont sous jacentes, à la fois aux mesures et aux calculs 
menés. Ces calculs reposent sur la comparaison de deux flux. Le premier correspond au 
flux nécessaire pour assurer la montée des dislocations à la vitesse déterminée grâce aux 
mesures de densité de dislocations et de la vitesse de fluage secondaire. Le deuxième 
correspond au flux qui est susceptible d’être produit entre les interfaces et le centre des 
radeaux, en s’appuyant sur des données thermodynamiques de concentrations d’équilibre 
en lacunes et sur la force osmotique engendrée. Les résultats de ces calculs ont montré que 
pour les deux températures, les flux de lacunes produits du fait de la différence de 
concentration entre les interfaces et le centre des radeaux au niveau des dislocations sont 
nettement supérieurs aux flux nécessaires pour assurer la vitesse de montée estimée des 
dislocations a<010] dans les radeaux. L’effet de la sursaturation en lacunes à 1150°C ne doit 
donc pas avoir un grand effet sur les accélérations de fluage observées puisque les flux 
calculés en restant à l’équilibre thermodynamique sont amplement suffisants pour 
expliquer les vitesses de montée obtenues. Au contraire, on peut même dire que les 
vitesses évaluées par les mesures de densité de dislocations sont bien en dessous de la 
vitesse possible. Cette remarque peut trouver une explication en considérant les densités 
de dislocations mobiles. En effet, nous avons considéré dans nos calculs que toutes les 
dislocations présentes à un instant t dans les radeaux étaient mobiles et participaient à leur 
déformation en les traversant de part en part. Cette hypothèse constitue évidemment une 
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grande approximation et n’est pas réaliste. De plus, les vitesses de montée des dislocations 
déterminées sont très faibles et certainement sous évaluées par rapport aux vitesses de 
montée réelles. D’après la loi d’Orowan (Equ. III.3), la densité de dislocations mobiles doit 
donc être inférieure à ce qui a été déterminé par nos mesures. La cinétique de diffusion 
pouvant largement assurer les transports de lacunes quelle que soit la température, ce n’est 
pas un facteur limitant. La situation doit alors se ramener à une problématique de densité 
de dislocations. En effet, la diffusion permet d’assurer des flux de lacunes importants, que 
ce soit à 950°C ou à 1150°C, mais encore faut il qu’il y ait des dislocations en quantité 
suffisante pour absorber ces flux. C’est en cela que la forte densité de dislocations 
découverte lors de l’arrêt en début de palier à 1150°C intervient. Le déplacement de ces 
segments coins de vecteur de Burgers a[010] se déplacent par montée dans les radeaux. 
N’étant pas activés par la contrainte (leur facteur de Schmid est nul), ils doivent donc, eux 
aussi absorber des lacunes afin d’assurer leur déplacement. La très grande densité de ces 
dislocations formées sous l’effet du cyclage doit être capable d’absorber les flux importants 
de lacunes qui existent entre les interfaces et le centre des radeaux et peut être même les 
lacunes supplémentaires formées lors de la sursaturation du matériau au cours du 
refroidissement. De plus, l’absence totale de ce type d’empilement lors des essais 
anisothermes à 950°C interrompus en début de palier haute température semble confirmer 
une forte activité de ces systèmes à l’intérieur des radeaux et leur responsabilité dans les 
déformations de pseudo primaire à chaque début de cycle. Enfin les observations MET 
n’ont pas révélé d’importante activité des dislocations dans les couloirs de matrice ce qui 
pourrait discréditer la corrélation entre le pseudo primaire et le glissement des dislocations 
a/2<110> dans la matrice. Cependant, les dislocations de matrice se déplacent par 
glissement, et il est peut être plus délicat de figer dans la lame des dislocations qui se 
déplacent par glissement que par montée. 
En ce qui concerne la formation de ces dislocations nous n’avons aucune certitude, 
cependant, l’explication que nous proposons est la suivante :  
Lors du refroidissement de fin de cycle, de nouveaux radeaux sont créés et apparaissent 
dans les couloirs de matrice. Du fait de leur morphologie en radeaux, ces derniers doivent 
être incohérents et recouverts d’un réseau de dislocations d’interface. Lors de la remontée 
en température, un certain nombre de ces radeaux vont se dissoudre de façon très rapide 
et vont disparaître. Le réseau d’interface, constitué par des dislocations du type a/2<110> 
doit donc être libéré dans la matrice et les dislocations vont alors pouvoir se déplacer par 
glissement jusqu’aux interfaces des radeaux non dissous en s’ajoutant à leur réseau 
d’interface propre. A partir d’une certaine densité de dislocations aux interfaces, les 
contraintes en retour dues à l’accumulation des dislocations dans les réseaux d’interface 
(backstress), vont rendre toute production de dislocations supplémentaires dans la matrice 
impossible [Sarosi, et al., 2007]. La seule solution pour que le matériau puisse continuer à 
se déformer va être de restaurer la structure en traversant massivement les radeaux de 
façon à diminuer la densité de dislocations aux interfaces. Cependant, le nombre de 
nouveaux radeaux n’étant pas très élevé face à la forte densité de ces dislocations dans les 
précipités, ce phénomène n’est sûrement pas suffisant pour expliquer la formation de 
toutes ces dislocations. D’après leur disposition dans tous les précipités sur la figure III.28, 
parfaitement alignées dans les radeaux et espacées d’à peine 60 nm, on peut 
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raisonnablement penser qu’elles sont les représentantes d’une partie du réseau d’interface 
qui serait entrée dans les précipités massivement en formant un front traversant les 
radeaux d’un bloc. On peut imaginer que ces dislocations sont produites au 
refroidissement, s’intègrent aux réseaux des radeaux, sont stables pendant la remontée en 
température et, lors du refroidissement au début du cycle, pénètrent dans le radeau sous 
l’effet de la sursaturation en lacunes produite par le cyclage. Nous avons remarqué une 
coalescence des précipités secondaires cubiques lors de la phase de refroidissement. Il y a 
donc, lors de cette étape, une relaxation des contraintes de cohérence élastiques au niveau 
de la précipitation secondaire. Cette relaxation nécessite donc la création de nouvelles 
dislocations d’interface au cours du refroidissement. Au niveau des radeaux, le désaccord 
paramétrique diminue en valeur absolue lorsque la température diminue. Nous pourrions 
donc penser que le nombre de dislocations nécessaires pour accommoder le misfit doit 
diminuer. Cependant, l’allure de la variation de  avec la température n’est pas connue 
avec précision et  pourrait conserver des valeurs importantes pendant la formation des 
nouveaux radeaux. En outre, les anciens radeaux s’élargissent, leur surface augmente et 
donc, par voie de conséquence, le nombre de dislocations sur ces radeaux doit aussi 
augmenter. Les réseaux ainsi formés autour des radeaux seraient stables pendant la 
remontée en température et stabiliseraient fortement les radeaux les plus larges, 
expliquant l’absence de dissolution de ces derniers pendant la phase de chauffage. Ces 
dislocations fraichement créées au cours de l’étape de refroidissement peuvent donc être 
activées par l’absorption de lacunes, expliquant ainsi l’accélération de fluage en début de 
palier : le pseudo-primaire (Nous avons d’ailleurs vu que la vitesse de déformation est 
limitée par un manque de dislocations mobiles). D’autre part, lors d’un arrêt en début de 
palier, nous avons observé ces dislocations au sein des radeaux de ’ ce qui révèle 
l’activation de la montée, probablement pour absorber les lacunes de trempe au cours du 
refroidissement. Une analyse beaucoup plus poussée des réseaux de dislocations existant 
en fin de palier et en début de palier est à notre sens nécessaire pour pouvoir éclaircir la 
formation des empilements de dislocations dans les radeaux. De plus, des essais 
interrompus au cours du pseudo primaire pourraient confirmer ou infirmer le rôle de ces 
nombreuses dislocations sur la forte déformation de début de cycle observée. Cette analyse 
qui présente une régénération de la structure de dislocations au cours des étapes de 
refroidissement/chauffage d’un cycle peut paraître contradictoire avec les résultats de J. 
Cormier [Cormier, 2006] qui observe une « forte diminution de la densité de 
dislocations aux interfaces» au cours d’un tir OEI. Il faut toutefois remarquer que dans ce 
dernier cas, la microstructure de départ avant l’OEI (issue d’un essai de fluage isotherme 
interrompu à 1050°C/140MPa) correspond à une fraction volumique de 70%. Il n’y a donc 
pas eu de reprécipitation au cours du refroidissement mais seulement une dissolution à 
haute température (durant l’OEI) associée à une déformation rapide du fait de la forte 
contrainte appliquée (1200°C/145MPa).  
 
Enfin, le rôle de la densité de dislocations mobiles lors du fluage anisotherme en tant que 
responsable de la déformation de pseudo primaire est encore confirmé par l’étude des 
paysages de dislocations en fluage isotherme et anisotherme à 950°C. Nous pouvons 
distinguer sur la figure III.42 des boucles de dislocations repérées par des flèches. Ces 
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boucles de dislocations que l’on retrouve sur cette figure mais également sur les essais de 
fluage isothermes à 950°C (visibles en annexe III.3) sont le témoignage d’un excès de 
lacunes dans le matériau, qui, pour conserver une concentration d’équilibre, sont obligées 
de ségréger et de former ces boucles de dislocations. On constate cependant l’absence de 
ces boucles pour les essais à 1150°C, ce qui serait le signe qu’aux hautes températures, la 
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Figure III. 42 : Présence de boucles de dislocations à l’intérieur des radeaux lors d’un essai 

















Nous avons montré dans ce chapitre que les accélérations de fluage observées en 
sollicitation anisotherme dépendaient de la température de l’essai. Ces accélérations 
visibles au niveau du comportement mécanique via la vitesse de fluage et la durée de vie 
sont accompagnées par de nombreuses modifications microstructurales par rapport à un 
essai isotherme classique et qui évoluent au cours d’un cycle. Ces modifications consistent 
en une précipitation secondaire dont la taille et la morphologie dépendent de la vitesse de 
refroidissement, en une diminution de la fraction surfacique et en une modification du 
nombre et de l’épaisseur des radeaux au cours du cycle. Ainsi, les phases de 
dissolution/précipitation sous contrainte successives permettent à chaque fin de cycle de 
créer de nouveaux radeaux dans la microstructure lors du refroidissement. Cette 
germination extrêmement rapide conduit à des précipités secondaires cubiques qui vont 
coalescer pour former ces nouveaux radeaux. Lors de la remontée en température, certains 
de ces radeaux vont se dissoudre libérant ainsi leur réseau de dislocations d’interface dans 
la matrice. Ces derniers vont rejoindre les réseaux des précipités non dissous. 
Parallèlement, les autres radeaux voient également une augmentation de la densité de 
dislocations de leur réseau. Les réseaux vont alors produire des dislocations du type a<010]  
qui vont alors traverser massivement les radeaux et produire une augmentation de la 
déformation en début de palier haute température : c’est le pseudo primaire responsable 
de l’accélération de la vitesse de fluage aux hautes températures. De plus, nous avons 
confirmé le mode de déformation des précipités en fluage haute température faible 
contrainte par la montée de dislocations du type a<010] qui ne sont pas activées par la 
contrainte extérieure. Elles se déplacent néanmoins grâce à un flux de lacunes assuré par 
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